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AE Arbeitselektrode (potentiodynamische Polarisationsmessungen) 
AV Fläche der Verschleißspur im Querschliff als Mittelwert aller Ai 
AEBU(L) Flächeninhalt der EB-behandelten Bahn am Querschliff ermittelt 
bEBU(L) Breite der EB-behandelten Bahn am Querschliff ermittelt 







GE Gegenelektrode (potentiodynamische Polarisationsmessungen) 
+hEBU(L) positive Oberflächendeformation (Aufwölbung) der EB-behandelten Bahn 
-hEBU(L) negative Oberflächendeformation (Einwölbung) der EB-behandelten Bahn 
ΔhEBU(L) Gesamtoberflächendeformation |+hEBU(L)|+|-hEBU(L)| der EB-behandelten Bahn 
ikorr Korrosionsstromdichte 
IS Strahlstrom 
k spezifischer Verschleißkoeffizient 
lV Länge der Verschleißspur zwischen den beiden Umkehrpunkten 
ME eutektisch erstarrter Anteil 
pmax maximale Hertz’sche Pressung  
Ra Mittenrauwert 
RE Referenzelektrode (potentiodynamische Polarisationsmessungen) 
RP Polarisationswiderstand 
Ru unkompensierter Ohm’scher Widerstand 
si Dicke der Deponierschicht an der Stelle i 
sV Verschleißweg 
sZS Dicke der Deponierschicht als Mittelwert aller si 
tEBU(L) Tiefe der EB-behandelten Bahn ausgehend von der ursprünglichen Oberfläche 
TK Kristallisationstemperatur 
TS Schmelzpunkt  
Symbol- und Abkürzungsverzeichnis 
IV 
TS, GW Schmelzpunkt des Grundwerkstoffes 
TS, ZS Schmelzpunkt des Zusatzstoffes 
UB Beschleunigungsspannung 
UD Durchbruchspotential 
UIR-Drop Ohm‘scher Spannungsabfall 
Ukorrekt korrigierte Spannung 
Ukorr Korrosionspotential 




ZLA theoretischer Zulegierungsanteil, der sich aus den Geometrieparametern der EB-
behandelten Bahn ergibt 
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1 EINLEITUNG UND ZIELSTELLUNG 
Bereits in den frühen Jahrzehnten des vergangenen Jahrhunderts entdeckte man das Poten-
tial von Magnesium als Leichtbauwerkstoff in der Automobil- und Luftfahrtindustrie [1]. Die 
wohl bedeutendsten Anwendungen des „ersten Mg-Zeitalters“ waren im ab 1938 produzier-
ten VW Käfer zu finden [2]. Zur damaligen Zeit waren es vor allem luftgekühlte Motoren und 
Getriebegehäuse aus den Legierungen AS41 und AZ81, die bei Volkswagen bis 1971 zu ei-
ner Jahresproduktion von 42.000 t führten [2]. Nachdem Mg-Werkstoffe in der Folgezeit von  
Al-Legierungen verdrängt wurden, erleben sie seit Beginn der 90er Jahre eine Art Renais-
sance im Automobilbau [2]. Dies ist vor allem auf aktuelle Umweltanforderungen bezüglich 
der Verringerung des CO2-Ausstoßes von Fahrzeugen zurückzuführen [3, 4]. In diesem Zu-
sammenhang liegt das höchste Potenzial zur Reduzierung von Emissionen in der Weiter-
entwicklung effizienter Motorentechnik und in konstruktiven Leichtbaulösungen [5].  
Neben ihrem geringen Gewicht zeichnen sich Mg-Werkstoffe durch weitere positive Merkma-
le wie eine hohe spezifische Festigkeit, gutes Dämpfungsvermögen und ein herausragendes 
Gießverhalten aus [6, 7]. Ein großes Anwendungsspektrum findet sich daher im Bereich von 
Druckgussteilen, wie beispielsweise Getriebegehäusen, Instrumententafelträgern oder Sitz-
schalen [8]. Für Guss- und Blechkonstruktionen ergibt sich unter praxisrelevanten Beanspru-
chungsprofilen gegenüber Al-Legierungen bzw. Stahl ein Masseeinsparpotential von 20 % 
bzw. 50 % [2]. Darüber hinaus existieren verschiedene Ansätze, die positiven Eigenschaften 
von Mg- und Al-Legierungen auf Basis der Hybridbauweise zu vereinen, wie im Fall der 
Heckklappe des 3L-Lupo von VW [2] oder der Mg/Al-Verbundkurbelgehäuse von BMW [9] 
und Audi [10]. Neben dem Automobilsektor steigt die Nachfrage nach dem leichten Konstruk-
tionswerkstoff ebenso in der Elektronikindustrie. Für Gehäuse von Laptops, Kameras und 
Mobiltelefonen bieten Mg-Werkstoffe ideale Möglichkeiten für gewichtsreduzierte Lösungen 
mit edlem Aussehen [11].  
Herausforderungen bei der Anwendung von Mg-Werkstoffen ergeben sich jedoch neben der 
eingeschränkten Warmfestigkeit [6] insbesondere aufgrund der unzureichenden Korrosions- 
[7] und Verschleißbeständigkeit [12]. Um ein breiteres Anwendungsspektrum zu erschließen, 
wurden seit dem Neuaufleben der umweltfreundlichen Konstruktionswerkstoffe auf Mg-Basis 
zahlreiche Untersuchungen vor allem zur Verbesserung des Korrosionsverhaltens unter-
nommen. Verfahren der Randschichtbehandlung bieten in diesem Kontext die Möglichkeit, 
die von Korrosion und Verschleiß beanspruchten Oberflächenbereiche zu modifizieren. Am 
ausführlichsten wurden dahingehend bisher vor allem Dünnschichten mit Dicken im Bereich 
weniger µm untersucht. Die Möglichkeit zur Erzeugung deutlich dickerer Schichten (einige 
mm) mit sowohl verbesserter Korrosions- als auch Verschleißbeständigkeit, guter schmelz-
metallurgischer Anbindung an das Substrat sowie guter elektrochemischer Verträglichkeit 
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bietet die Flüssigphasen-Randschichtbehandlung unter Verwendung hochenergetischer 
Strahlung, wie dem Elektronenstrahl (EB) [13] oder Laserstrahl (LB) [14]. Durch lokales 
Werkstoffengineering ergeben sich damit äußerst vielfältige, neue Möglichkeiten zur flexiblen 
und wirtschaftlichen Herstellung von beanspruchungsgerechten Schichten auf Mg. 
 
Gegenstand der vorliegenden Arbeit sind EB-Flüssigphasen-Randschichttechnologien so-
wohl ohne Zusatzstoffe (EB-Umschmelzen (EBU)) als auch unter Verwendung Al-basierter 
Zusatzstoffdeponierschichten (EB-Umschmelzlegieren (EBUL)) auf der Mg-Legierung 
AZ91D. Die flexible Gestaltung geeigneter thermischer Zyklen mit verschiedenen Strahlfüh-
rungstechniken und hohen Prozessgeschwindigkeiten im Vakuum bieten in diesem Zusam-
menhang vielfältige Möglichkeiten zur Erzeugung rissfreier, porenarmer Umschmelz- und 
Legierungsschichten. Ziel der Arbeit ist es, durch die Wahl geeigneter EB-Parameter- und 
Materialkombinationen (Grund- und Zusatzstoff) optimierte Schichten mit neuartigen Struktu-
ren/Gefügen (z.B. übersättigte Phasen, veränderte Phasenverteilung sowie Phasenneubil-
dung), guter schmelzmetallurgischer Anbindung an das Substrat sowie verbesserter 
Stützwirkung bei höheren Belastungen zu generieren. Zudem gilt es, wesentliche Zusam-
menhänge zum Prozessverständnis und zur Prozessoptimierung zu erarbeiten. 
Am Beispiel der Mg-Legierung AZ91D soll somit ein Beitrag zur Verbesserung der Korrosi-
ons- als auch der Verschleißbeständigkeit von Mg-Werkstoffen durch die Nutzung der Po-
tenziale einer EB-Flüssigphasen-Randschichtbehandlung geleistet werden. 
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2 STAND DER WISSENSCHAFT UND TECHNIK 
2.1 Magnesiumwerkstoffe 
2.1.1 Mg und seine Legierungen 
Mg ist aufgrund seines hohen Vorkommens in der Erdkruste und im Meerwasser nahezu un-
begrenzt verfügbar [6] und wird mit Hilfe von elektrolytischen Verfahren (Schmelzflusselekt-
rolyse) oder Prozessen zur thermischen Reduktion (Pidgeon-, Bolzano-, Magnetherm-Ver-
fahren) aus Rohstoffen, wie beispielsweise Dolomit, Magnesit, Salzen/Solen oder Meerwas-
ser, gewonnen [15].  
Mit einer Dichte von 1,738 g/cm³ führt Mg die Gruppe der Leichtmetalle an (ρ ≤ 4,5 g/cm³) 
und ist somit prädestiniert für Leichtbaukonstruktionen [16]. Besondere Attraktivität gewinnen 
Mg-Legierungen darüber hinaus aufgrund ihrer hohen spezifischen Festigkeit bei Raumtem-
peratur, der guten Dämpfungseigenschaften, dem hervorragenden Gießverhalten (insbeson-
dere im Druckguss) sowie der guten Schweißeignung [6, 7]. Polymere als ebenfalls leichte 
Konstruktionswerkstoffe sind Mg-Werkstoffen aufgrund besserer mechanischer Eigenschaf-
ten, Alterungsbeständigkeit, elektrischer und thermischer Leitfähigkeit sowie Recyclierfähig-
keit überlegen [6].  
Neben den positiven Merkmalen limitieren die unzureichende Korrosions- (Kap. 2.1.3) und 
Verschleißbeständigkeit (Kap. 2.1.4) sowie die eingeschränkte Warmfestigkeit und Kriechbe-
ständigkeit den Einsatz von Mg-Werkstoffen [6]. Für eine erfolgreiche Verwendung von Mg-
Werkstoffen insbesondere in der Automobilindustrie ist deshalb zu beachten, dass diese we-
der dem Einfluss von Spritzwasser und Feuchtigkeit noch hohen Temperaturen ausgesetzt 
sein dürfen [7].  
Grundsätzlich können Mg-Legierungen sowohl durch Gießen (Gusslegierungen) als auch 
durch Strangpressen oder Gießwalzen (Knetlegierungen) hergestellt und nach Abb. 1 einge-
teilt werden [17]. Dass das Haupteinsatzgebiet überwiegend im Bereich der Gusslegierungen 
liegt [18], ist neben den guten Gießeigenschaften auch aufgrund der hexagonalen Git-
terstruktur durch die schlechte Verformbarkeit bei Raumtemperatur bedingt [19]. Im Bereich 
niedriger Temperaturen erfolgt die Verformung im Wesentlichen durch Basalgleiten und 
durch Zwillingsbildung. Erst ab Temperaturen zwischen 200 °C und 250° C sind die nach 
dem „Frank-von-Mises-Kriterium“ geforderten fünf unabhängigen Gleitsysteme durch zusätz-
liches Prismen- und Pyramidialgleiten aktiv [20]. Hervorzuheben ist, dass unter Zugabe von 
Lithium eine Modifikation der Gitterstruktur zur kubisch raumzentrierten Zelle erreicht werden 
kann [6]. 
Zur Einteilung von Legierungen (so z.B. auch Stahl oder Al) werden häufig verschiedene Kri-
terien herangezogen, wie z.B. die chemische Zusammensetzung, das Herstellungsverfahren, 
die Eignung für eine Wärmebehandlung usw. Bezüglich der Klassifizierung nach der chemi-
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schen Zusammensetzung hat sich für Mg-Werkstoffe die ASTM B275 weitestgehend durch-
gesetzt. Demzufolge werden Mg-Legierungen durch zwei die Hauptlegierungselemente 
symbolisierende Kennbuchstaben gekennzeichnet (Abb. 1). Danach folgt die Angabe der 
mittleren Legierungsgehalte der jeweiligen Elemente in Gew.%. Durch nachgestellte Buch-
staben (A, B, … F) wird die jeweilige Reinheitsstufe gekennzeichnet. Mit „AZ91D“ wird folg-
lich eine Al-Zn-haltige Mg-Legierung bezeichnet, die einen nominalen Gehalt von 9% Al und 
1% Zn aufweist. Der Buchstabe „D“ zeigt, dass AZ91D die Vierte einer Legierungsserie ist 
und damit die erhöhte Reinheitsstufe „D“ aufweist [17].  
Besonders häufig angewendete Gusslegierungen sind Legierungen der AZ- und AM-Serie, 
wie beispielsweise AZ91, AZ81, AM80. Die AS-Gruppe wurde vor allem für höhere Anforde-
rungen an das Kriechverhalten bei vergleichsweise geringen Kosten entwickelt (Kap. 2.1.2). 
Die Zugabe von Seltenen Erden in ZE-, WE- oder QE-Legierungen führt zwar zu einer weite-
ren Verbesserung der Kriech- und Korrosionsbeständigkeit, jedoch erhöhen sie die Werk-
stoffkosten auf ein Niveau, das den Großserieneinsatz in der Automobilindustrie ausschließt 
(Kap. 2.1.2).  
  
a) Mg-Gusslegierungen (DIN EN 1753) b) Mg-Knetlegierungen (DIN EN 1729-1) 
Abb. 1. Einteilung der Mg-Gusslegierungen (a) und Mg-Knetlegierungen (b) nach DIN EN sowie die 
Kennzeichnung der Hauptlegierungselemente nach ASTM B275 [17] 
2.1.2 Wirkung der Legierungselemente 
Der Fokus legierungstechnischer Maßnahmen liegt in erster Linie auf der Verbesserung der 
mechanischen Eigenschaften (z.B. Festigkeit und Warmfestigkeit) durch Mischkristallverfes-
tigung und Ausscheidungshärtung, sowie auf der Erhöhung der Korrosions- (Kap. 2.1.3) und 
Verschleißbeständigkeit (Kap. 2.1.4) [21]. Aufgrund des unedlen Charakters von Mg kom-
men nur Elemente in Frage, die geringfügig edler bzw. inert gegenüber Mg sind 
(Kap. 2.1.3.3). Die Hauptlegierungselemente sind Al, Zn und Mn [22]. Sowohl in Guss- als 
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auch in Knetlegierungen wird Al mit maximal 10 Gew.% zulegiert. Obwohl sich darüber hin-
aus die Härte kontinuierlich weiter steigern lässt (Abb. 2a), erreicht die Festigkeit bei 
~ 6 Gew.% Al ihr Maximum (Abb. 2b) und nimmt hin zu höheren Al-Gehalten durch Zunahme 
der Anteile an der spröden intermetallischen Phase Mg17Al12 rapide ab. Ähnliche Tendenzen 
zeigen sich auch für Zink, wobei hier ab ca. 6,5 Gew.% im Vergleich zu Al keine signifikante 
Härtesteigerung mehr erzielbar ist (Abb. 2a). Die wesentliche Aufgabe von Mn, welches in 
Gusslegierungen mit maximal 0,5 Gew.% und in Knetlegierungen mit max. 2,0 Gew.% zuge-
geben wird, liegt in der Steigerung von Zug- und Kriechfestigkeit [22], vor allem aber in der 
Verbesserung des Korrosionsverhaltens durch Kontrolle des Eisen(Fe)-Gehaltes  
(Kap. 2.1.3.4).  
  
a) Härte [22] b) Zugfestigkeit nach Spitaler [23] 
Abb. 2. Einfluss der Legierungselemente in Mg-Gusswerkstoffen auf die mechanischen Eigenschaf-
ten 
Eine Übersicht zur Wirkungsweise der wichtigsten Legierungselemente gibt Tab. 1. Auf die 
spezielle Rolle, die verschiedene Legierungselemente im Zusammenhang mit dem Korrosi-
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Tab. 1. Wirkung der wichtigsten Legierungselemente in Mg-Werkstoffen (in Anlehnung an [22]) 
LE: Wirkung: Quelle: 
Al + - begünstigt Oberflächenpassivierung  [24] 
- steigert Festigkeit und Härte für T < 120° C durch Bildung der interme-
tallischen Phase Mg17Al12 bzw. durch Mischkristallbildung (max. Löslich-
keit in Mg: 12,7 Gew.%) 
[25, 26] 
- verbessert Gießbarkeit aufgrund eines Eutektikums bei 437° C → daher 
in fast allen technischen Legierungen enthalten  
[26] 
- verhindert Grobkornbildung  [23, 27] 
- verringert Kerbempfindlichkeit  [23, 27] 
- Festigkeitssteigerung bis 120° C durch Ausscheidungsbildung (T6)  [26] 
- - erhöht Neigung zur Mikroporosität  [26] 
- aufgrund geringer Diffusionsgeschwindigkeiten auch bei Al-Gehalten 
< 12,6 Gew.% Bildung eines Eutektikums (entartetes Eutektikum) 
möglich 
[23] 
Zn + - bewirkt eine feine und gleichmäßige Verteilung der β-Phase [27] 
- verbessert Gießbarkeit (analog zu Al)  [26] 
- steigert insbesondere für Gehalte > 3 Gew.% die Schwing- und Zugfes-
tigkeit 
[23] 
- verbessert Schmelzfluidität  [28] 
 - - hohe Neigung zu Mikroporosität  [26] 
- verstärkt Tendenz zur Heißrissbildung bei Gehalten von 1,2 bis 
2,0 Gew.%  
[26] 
Mn + - verbessert Korrosionsbeständigkeit (vor allem in Salzwasser) durch Bil-
dung von Fe-Mn-Ausscheidungen und damit Kontrolle des Fe-Gehaltes 
(Kap. 2.1.3.4) 
[25, 26] 
- verbessert Schweißeignung  [26] 
- verbessert Kriechfestigkeit  [28] 
- verbessert Umformvermögen  [29] 
- Kornfeinungseffekt  [26] 
- Erhöhung der Zugfestigkeit ab 1,5 Gew.%  [26] 
Si + - begünstigt Oberflächenpassivierung  [24] 
- erhöht Viskosität  [29, 30] 
- steigert Härte durch Bildung von Mg2Si  [23, 30] 
- verbessert Kriechbeständigkeit durch Bildung stabiler Silicide  [26] 
- Dispersionshärtung  [24] 
- - verringert Gießbarkeit  [26] 
- setzt Zähigkeit herab durch Bildung der spröden Mg2Si-Phase  [26, 29, 30] 
- setzt ab einem Gehalt von 1,0 Gew.% Festigkeit herab  [23] 
Zr + - steigert Zugfestigkeit ohne Reduzierung der Dehnung  [26] 
- begünstigt Oberflächenpassivierung durch hohe Affinität zu Sauerstoff  [25, 26] 
- bei Abwesenheit von Al effektiver Kornfeiner durch Bildung von Zirkon-
oxiden, die als Kristallisationskeime in der Schmelze wirken, womit auch 
die Verformbarkeit verbessert wird 
 [23, 29] 
 - - keine Zugabe in Al- oder Si-haltige Schmelzen möglich [23] 
SE + - Möglichkeit der Ausscheidungshärtung durch Bildung sehr stabiler Aus-
scheidungen  
[26] 
- verbessert Kriech- und Warmfestigkeit  [26] 
- verbessert Korrosionsbeständigkeit  [26] 
- Kornfeinung  [24] 
- - hohe Kosten  [26] 
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2.1.3 Elektrochemisches Verhalten von Mg und Mg-Al-Legierungen 
Insbesondere die Verbesserung des Korrosionsverhaltens von Mg-Legierungen gilt in vielen 
Bereichen der Industrie als ein entscheidender Schlüsselfaktor in Bezug auf deren Einsatz 
und ist damit bereits bei der Wahl der Legierungselemente ein entscheidender Faktor. Die 
große Anzahl an dazu existierenden Untersuchungen spiegelt die Komplexität des Themas 
wider. Die nachfolgend zusammengefassten Erkenntnisse aus der Literatur sind hauptsäch-
lich auf die Legierung AZ91 fokussiert oder allgemein für Mg-Werkstoffe zutreffend.   
Mit einem Standard-Wasserstoff-Potential (E0Mg2+/Mg) von -2,37 V (in wässrigen Lösungen 
bei 25 °C im Kontakt mit seinem divalenten Ion) zählt Mg in der elektrochemischen Span-
nungsreihe zu den unedelsten Metallen (Abb. 3). Das tatsächliche Korrosionspotential liegt 
bei -1,7 VNHE [31]. Generell ist das Korrosionsverhalten von Mg-Legierungen unter normalen 
atmosphärischen Bedingungen schlechter als das von Al. Jedoch sind Mg-Legierungen auf-
grund der hohen Affinität zu Sauerstoff und der sich dadurch ausbildenden schützenden 
Oxidschicht sogar in maritimer Atmosphäre beständiger als unlegierte Stähle [7, 32, 33]. 
Sehr anfällig reagieren Mg und Mg-Legierungen hingegen, wenn sie spezielle metallische 
Verunreinigungen enthalten und/oder chloridhaltigen Elektrolyten ausgesetzt sind [31, 33, 
34]. In diesem Zusammenhang ist die schlechte Korrosionsbeständigkeit von Mg-
Werkstoffen auf zwei wesentliche Faktoren zurückzuführen: Zum einen auf die innere galva-
nische Korrosion, bedingt durch Sekundärphasenpartikel oder Verunreinigung, und zum 
zweiten auf den sich an der Oberfläche von Mg-Legierungen ausbildenden Hydroxidfilm, 
welcher deutlich weniger stabil ist als beispielsweise der auf Al oder rostfreiem Stahl und 
dadurch vor allem gegenüber Lochkorrosion nur bedingt schützend wirkt. [35] 
 
Abb. 3. Elektrochemische Spannungsreihe der Elemente [in Anlehnung an 48] 
Das Korrosionsverhalten wird im Allgemeinen bestimmt von der chemischen Zusammenset-
zung der Legierung (gekennzeichnet durch Legierungselemente (Kap. 2.1.3.3) und den Ver-
unreinigungsgrad (Kap. 2.1.3.4)), der Gefügeausbildung (Phasenzusammensetzung, Korn-
größe (Kap. 2.1.3.7) und der Morphologie der Sekundärphase (Kap. 2.1.3.5)) sowie von den 
Umgebungsbedingungen (pH-Wert und Chloridionenkonzentration (Kap. 2.1.3.8)) [7].  
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2.1.3.1 Korrosionsmechanismen 
Im Vergleich zu vielen anderen Metallen existieren für Mg einige spezifische Besonderheiten 
hinsichtlich des elektrochemischen Korrosionsverhaltens. Für gewöhnlich können alle elekt-
rochemischen Korrosionsprozesse in eine kathodische (Gleichung (1)) und eine anodische 
(Gleichung (2.1) und (2.2)) Teilreaktion untergliedert werden. Normalerweise überwiegt die 
anodische Teilreaktion mit steigendem Potential, während der kathodische Anteil abnimmt. 
Damit sinkt bei den meisten Metallen auch die Wasserstoffentwicklung an der Kathode [31]. 
Für Mg und Mg-Legierungen hingegen nimmt oberhalb des Korrosionspotentials die Was-
serstoffentwicklung mit steigendem Potential zu [31] (Abb. 4a). Dieses Phänomen wird als 
Negativer-Differenzen-Effekt (NDE) bezeichnet. Die meisten zur Erklärung dieses Effektes 
aufgestellten Theorien erläutern zwar einen Teil der auftretenden Phänomene, lassen aber 
andere wesentliche Aspekte unberücksichtigt [7]. Vor dem Hintergrund dieser bereits existie-
renden Theorien und in Kombination mit umfangreichen, zusätzlich durchgeführten Experi-
menten sowie Beobachtungen entwickelte sich in einer neueren Theorie folgender Ansatz 
[7]: Reines Mg weist in 3%iger bzw. 5%iger NaCl-Lösung ein negatives Korrosionspotential 
und ein noch etwas weiter darunter liegendes Lochfraßpotential auf. Ähnlich zeigt sich dies 
für AZ91, dessen Lochfraßpotential ca. 10 mV unterhalb des Korrosionspotentials bestimmt 
wurde (Abb. 4b) [31]. Bei kathodischer Polarisation bildet sich unterhalb des Lochfraßpoten-
tials ein komplett die Oberfläche bedeckender Film [7]. Der sich an der Oberfläche bildende 
Wasserstoff ist Folge der normalen, während des Korrosionsprozesses makrogalvanisch an 
der Kathode stattfindenden Reduktionsreaktion (Gleichung (1)) [36] und nimmt mit steigen-
dem Potential bis zum Lochfraßpotential ab [7]. Am Lochfraßpotential ist der Oberflächenfilm 
schließlich nur noch teilweise schützend, womit ein lokaler Korrosionsangriff in nichtbedeck-
ten Bereichen beginnt. Je höher das angelegte Potential oder der angelegte Strom ist, desto 
mehr unbedeckte Oberflächenbereiche existieren, an denen die Mg-Korrosion gemäß der 
Gleichung (2.1) ungehindert voranschreitet [7]. Entsprechend Gleichung (3) kommt es nun in 
Folge dessen auch bei anodischer Polarisation zur Wasserstoffbildung. Ein steigendes Po-
tential erhöht die Mg-Auflösung und somit auch die Wasserstoffentwicklung an der Anode, 
ein wesentliches Merkmal des NDE [7, 36]. Bei Anwesenheit von Sekundärphasenpartikeln 
oder Verunreinigungen wird diese zusätzlich von an der Oberfläche stattfindenden mikrogal-
vanischen Korrosionsprozessen überlagert, die ebenfalls aus einer kathodischen und einer 
anodischen Teilreaktion nach Gleichung (1) und Gleichung (2.1) bestehen [7].  
Die Bildung von OH- mit zunehmender Mg-Auflösung erhöht den pH-Wert des Elektrolyten 
und begünstigt oberhalb von pH ~ 10 die Bildung von Mg(OH)2 [31] (Kap. 2.1.3.8).  
Al-Legierungen zeigen zwar ein ähnliches Defizit, sind aber im Gegensatz zu Mg-
Legierungen in der Lage, einen stabilen Oberflächenfilm auszubilden, womit der NDE in den 
meisten Fällen vermieden werden kann [7]. 
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kathodische Teilreaktion: 2 H+ + 2 e- → H2 (1) 
anodische Teilreaktion: Mg → Mg+ + e- (2.1) 
 Mg → Mg2+ + 2 e- (2.2) 
chemische Reaktion: 2 Mg+ + 2 H2O → Mg2+ + 2 OH- + H2 (3) 
Gesamtreaktion: 2 Mg + 2 H+ + 2 H2O → 2 Mg2+ + 2 OH- + 2 H2 (4) 
Reaktionsprodukt: Mg2+ + 2 OH- → Mg(OH)2 (5) 
 
Weiterhin ist weder final geklärt, ob Mg während der anodischen Auflösung direkt unter Bil-
dung eines divalenten Mg2+-Ions (Gleichung (2.2)) [37] korrodiert oder erst ein monovalentes 
Mg+-Ion bildet (Gleichung (2.1)), was danach durch die Reduktion von z.B. Wasser zu Mg2+ 
aufoxidiert [7, 31, 38], noch ob gar beide Reaktionen stattfinden [39]. Wird beispielsweise bei 
elektrochemischen Korrosionsuntersuchungen die Bildung von Mg2+ zugrunde gelegt, es bil-
det sich aber Mg+, so entspricht der elektrochemisch gemessene Strom nur der Hälfte des 
Ist-Wertes [39], was unter anderem das Bestimmen der Korrosionsrate aus dem Anstieg der 
Tafelgeraden für Mg unzuverlässig macht [40]. Zudem führt die Theorie der durch Unterwan-
derung ausfallenden β-Partikel [7, 31] (Kap. 2.1.3.5) zu einem höheren gravimetrisch be-
stimmten Masseverlust verglichen zum elektrochemisch berechneten Masseverlust [39, 41].  
  
a) H2-Entwicklung von reinem Mg in 1 N NaCl 
(pH = 11) bei verschiedenen aufgebrachten 
Stromdichten [36] 
b) Polarisationskurve von AZ91 Sandguss in 
5,0 Gew.% NaCl (pH = 11) [31] 
Abb. 4. Besonderheiten im Korrosionsverhalten von Mg-Legierungen 
2.1.3.2 Erscheinungsformen der Korrosion 
Im Kontakt mit nahezu allen technisch nutzbaren Metallen sind Mg und seine Legierungen 
der unedle Partner (Kap. 2.1.1, Abb. 3) und lösen sich anodisch auf. Folglich sind auch alle 
sich beim Legieren von Mg mit anderen Metallen bildenden Ausscheidungen oder Verunrei-
nigungen edler als die Mg-Mischkristall-Matrix. Beide Faktoren führen zu galvanischer Kor-
rosion, auch Bimetall-Korrosion genannt, die sowohl extern als auch intern ablaufen kann. 
Als externe galvanische (auch makrogalvanische) Korrosion bezeichnet man den Prozess, 
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wenn sich Mg bzw. Mg-Legierungen unter Einfluss eines Elektrolyten konstruktionsbedingt 
im Kontakt mit edleren Metallen auflösen (z.B. Prinzip der Opferanode) (Abb. 5a) [7, 31]. Die 
Korrosionsrate wird durch eine hohe Leitfähigkeit des Elektrolyten, hohe Potentialdifferenz 
zwischen den Paarungspartnern (Anode, Kathode), geringe Polarisierbarkeit der Anode, ein 
hohes Flächenverhältnis von Kathode zu Anode sowie einen geringen Abstand zwischen 
beiden erhöht [42]. Das in Salzwasser aufgrund strikt kontrollierter Verunreinigungsgrade 
deutlich verbesserte Korrosionsverhalten hochreiner (HP-high purity) Mg-Legierungen bietet 
im Kontakt mit anderen Metallen keinen Schutz [42].  
Hingegen bezeichnet interne galvanische (auch mikrogalvanische) Korrosion das bevor-
zugte Auflösen des primären Mg-Mischkristalls im Kontakt mit edleren Sekundärphasenparti-
keln oder Verunreinigungen innerhalb der Mg-Legierung (Abb. 5b) [7, 31]. Insbesondere Me-
talle mit einer geringen Wasserstoffüberspannung, d.h. einer großen Potentialdifferenz zu 
Mg (z.B. Fe, Cu und Ni), sind effektive Kathoden mit der Folge einer hohen anodischen Mg-
Auflösung [43] (vgl. Kap. 2.1.3.4). Im Gegensatz dazu wirken Metalle, welche eine hohe 
Wasserstoffüberspannung, d.h. eine geringe Potentialdifferenz zu Mg, mit einem aktiven Kor-
rosionspotential kombinieren (z.B. Al, Zn, Cd und Sn) weniger schädlich [43] (vgl. Kap. 
2.1.3.3). Prinzipiell tritt galvanische Korrosion als stark lokalisierte Korrosion auf [7], die im 
an die Kathode angrenzenden Bereich beginnt bzw. in Sonderfällen von der Kornmitte der α-
Körner ausgeht (Kap. 2.1.3.5) [44].  
  
a) extern (makrogalvanisch) b) intern (mikrogalvanisch) 
Abb. 5. Prinzip der galvanischen Korrosion [nach 31] 
Vor allem die Anwesenheit von Chloridionen führt in nicht-oxidierender Umgebung am Über-
gang zwischen Mg-Mischkristall und den Partikeln der Sekundärphase als Resultat der zu-
sammenbrechenden Passivschicht zu Lochkorrosion [7]. Lochfraß wird insbesondere durch 
Verunreinigungen wie Fe, Cu, Ni und die Präsenz einer edleren Sekundärphase gefördert, 
indem es zur Ausbildung einer mikrogalvanischen Zelle kommt. In dieser wirkt das edlere 
Teilchen als Kathode und die umgebende Mg-Matrix als Anode. Damit ist Lochkorrosion als 
Folge von Bimetall-Korrosion die häufigste Korrosionserscheinung bei Mg-Legierungen [18]. 
Da sich die an den Korngrenzen ausscheidende Sekundärphase immer edler gegenüber der 
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Mg-Matrix verhält, existiert für Mg-Legierungen keine interkristalline Korrosion [45]. Was 
dennoch oft als solche definiert wird, ist die Auflösung des Mg-Mischkristalls dicht entlang 
der edlen Korngrenzen [7, 45], die zur Unterhöhlung und zum Ausfallen von Partikeln der 
Sekundärphase führen kann.  
Spaltkorrosion tritt bei Mg nicht auf [7, 45]. Eine Ausnahme bildet die im Zusammenhang 
mit beschichteten Oberflächen bekannte Filiform-Korrosion, die als eine spezielle Erschei-
nung der Spaltkorrosion gewertet werden kann. Es gibt jedoch der Spaltkorrosion ähnelnde 
Korrosionserscheinungen an engen „Spalten“ als Folge zurückbleibender und zu Korrosion 
führender Feuchtigkeit [43]. 
Spannungsrisskorrosion kann bei Mg-Legierungen generell in feuchter Umgebung, in hoch 
reinem Wasser, in NaCl+K2CrO4-, NaBr-, Na2SO4-, NaCl-, NaNO3-, Na2CO3-, H2SO4-, KF-,  
KCl-, NaI-, MgCO3-, NaOH- und HNO3-haltigen sowie in Chlorwasserstofflösungen auftreten 
[46]. In alkalischen Medien mit einem pH-Wert >10,2 sowie fluorid-haltigen Medien sind Mg-
Legierungen gegenüber Spannungsrisskorrosion sehr beständig [42]. 
Die Beständigkeit gegenüber Korrosionsermüdung, die oft von Fehlstellen in der Oberflä-
che ausgeht, wird in chloridhaltigen Lösungen, Leitungswasser und sogar destilliertem Was-
ser deutlich herabgesetzt [47]. Druckgusslegierungen sind bei Anwesenheit eines korrosiven 
Mediums im Vergleich zu Knetlegierungen weniger anfällig gegenüber Korrosionsermüdung 
[15]. In wässrigen Lösungen führen geringe Lastfrequenzen zu einer Absenkung der Le-
bensdauer [48]. Auch bei Beanspruchung an Luft spielt die Frequenz bei Mg, im Vergleich zu 
anderen Metallen, eine wesentliche Rolle. Hier wird die Lebensdauer ebenfalls durch niedrig-
frequente Beanspruchung (1-10 Hz) verkürzt [7].  
 
2.1.3.3 Einfluss der Legierungselemente 
Die typischerweise in Mg-Legierungen enthaltenen Legierungselemente (Kap. 2.1.2) weisen 
in der Regel ein positiveres Korrosionspotential auf als Mg selbst (Abb. 3). Ihr Einfluss auf 
das Korrosionsverhalten hängt jedoch wesentlich davon ab, ob das jeweilige Legierungsele-
ment in Form einer Verbindung ausgeschieden oder im Mg-Mischkristall gelöst vorliegt.  
Sekundärphasen oder Ausscheidungen, wie beispielsweise Mg17Al12 [7, 31, 36, 45], Al-Mn 
[18, 49, 50], Al-Mn-Fe [18], Mg12Nd [51], Mg2Pb [31] oder Mg2Cu [7] sind in der Regel immer 
edler als der Mg-Mischkristall (Tab. 2). Liegen diese sporadisch verteilt in der Mg-Matrix vor, 
führt die Potentialdifferenz unter Anwesenheit eines Elektrolyten in neutraler Umgebung zur 
Bildung einer mikrogalvanischen Zelle und zur bevorzugten anodischen Auflösung des Mg-
Mischkristalls in den angrenzenden Gebieten (interne galvanische Korrosion) (vgl. Kap. 
2.1.3.2) [52]. Je edler die jeweilige Sekundärphase bzw. Ausscheidung und je höher demzu-
folge die Potentialdifferenz zur Mg-Matrix ist, desto größer ist auch die jeweilige Triebkraft für 
die mikrogalvanische Korrosion. Zum Legieren von Mg eignen sich demzufolge vor allem 
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Elemente, die eine hohe Wasserstoffüberspannung (geringe Potentialdifferenz zu Mg) mit 
einem aktiven Korrosionspotential (z.B. Al, Zn, Cd und Sn) kombinieren [7]. Wie sich die An-
wesenheit insbesondere von Sekundärphasen makroskopisch auf das Korrosionsverhalten 
einer Legierung auswirkt, hängt außerdem wesentlich von deren Volumenanteil, deren Mor-
phologie sowie deren Verhalten im Kontakt mit dem jeweiligen Elektrolyten ab [7].  
Befinden sich Legierungselemente hingegen im Mg-Mischkristall gelöst, sind diese weniger 
schädlich. Deren Einfluss kann sogar positiv sein, wenn sie das Korrosionspotential des Mg-
Mischkristalls zu edleren Werten verschieben und sich dadurch die Potentialdifferenz zu Se-
kundärphasen bzw. Ausscheidungen verringert [7]. Die Herausforderung besteht darin, die 
unedle Mg-Matrix als kritischsten Gefügebestandteil beständiger zu machen. Die positive 
Wirkung stark passiver Elemente wird bei Verwendung konventioneller Gießverfahren einge-
schränkt, da durch die geringe Abkühlgeschwindigkeit die Löslichkeit im Mg-Mischkristall be-
grenzt ist [53]. Neuartige Verfahren hingegen führen aufgrund der Schnellerstarrung zu einer 
Übersättigung des Mg-Mischkristalls, wodurch diese Elemente ihre deutlich positivere Wir-
kung entfalten [53].  
Tab. 2. Freie Korrosionspotentiale verschiedener Gefügebestandteile in Mg-Legierungen in unter-
schiedlich konzentrierten NaCl-Elektrolyten bezogen auf die Standard-Wasserstoff-Elektrode 




0,01 M [54] 0,1 M [54] 
0,85 M [54] 
Mg(OH)2-
gesättigt 
1 M [54] 
(= 5,85 %) 5 % [18] 
Al3Fe     -0,50 V 
Al3Fe(Mn)     -0,71 V 
β-Mg17Al12 -0,90 V -0,93 V -0,98 V -0,96 V -0,96 V 
Al8Mn5 -0,42 V -0,49 V -0,97 V -0,53 V -1,01 V 
Mg2Si     -1,41 V 
reines Mg -1,24 V -1,30 V -1,35 V -1,36 V -1,42 V 
AZ91D -1,26 V -1,28 V -1,33 V -1,33 V  
α-Mg -1,30 V -1,33 V -1,36 V -1,36 V  
 
Wirkung von Al: 
Der Einfluss von Al auf das Korrosionsverhalten von Mg-Legierungen ist besonders komplex 
und bisher noch nicht vollständig aufgeklärt. Al ist in binären Mg-Al-Legierungen oder ternä-
ren Mg-Al-Zn-Legierungen teilweise im Mg-Mischkristall gelöst, teilweise gebunden in der 
sich entlang der Korngrenzen ausscheidenden intermetallischen Phase Mg17Al12 (β-Phase) – 
oder auch in kleinen Partikeln der Mg2Al3- bzw. Mg5Al8-Phase [55] – und ebenso als Teil der 
lamellaren Struktur (entartetes Eutektikum) zu finden [31]. Die Auswirkungen auf das Korro-
sionsverhalten sind abhängig vom Anteil an Verunreinigungen (vgl. Kap. 2.1.3.4), dem Vo-
lumenanteil sowie der Morphologie und Verteilung der β-Phase, der Größe der Mg-
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Mischkristallkörner und deren Al-Gehalt sowie der Größe der eutektisch erstarrten Gebiete 
als auch der Al-Anreicherung in der Korrosionsschicht [56].  
Makroskopisch konnte für Al-haltige Mg-Legierungen in chloridhaltigen Elektrolyten generell 
eine Verbesserung des Korrosionsverhaltens [31, 50, 52] sowie eine Verschiebung des Kor-
rosionspotentials zu positiveren Werten [44, 52, 57] beobachtet werden. Dieser positive Ein-
fluss wird zurückgeführt auf das β-Netzwerk als Korrosionsbarriere [31] und auf die veränder-
te Zusammensetzung des Oxid-/Hydroxidfilms, insbesondere im Bereich der β-Phase [42], 
worauf in Kap. 2.1.3.5 genauer eingegangen wird. 
Mit steigendem Al-Gehalt (0…9,0 Gew.%) wurde in verschiedenen Mg-Al-Legierungen in 
5%iger NaCl-Lösung eine Verringerung der Korrosionsrate in der Reihenfolge AZ31 > AZ61 
(AM60) > AZ91 [50, 111] gemessen und nach zehn Tagen Auslagerung in 3,5%iger NaCl-
Lösung ein um das 56fache (AZ31) bzw. um das 300fache (AZ80, AZ91) reduzierter Masse-
verlust gegenüber reinem Mg festgestellt [52]. Das Korrosionspotential der untersuchten Le-
gierungen wies eine Verschiebung zu edleren Werten auf, die jedoch für hohe Al-Gehalte 
(AZ80, AZ91) eher gering war [52]. Für AZ31 hingegen wurde eine Potentialveredelung um 
über 200 mV gemessen, vermutlich aufgrund der hohen Reaktivität der Oberfläche und da-
mit verbunden der begünstigten Bildung einer dicken, teilweise schützenden Korrosions-
schicht [52]. Während die Polarisationswiderstände über die Messdauer von sieben Tagen 
bei AZ80 und AZ91 deutlich abnahmen, stieg dieser bei AZ31 sogar leicht an. Die zu Beginn 
der Messdauer höheren Polarisationswiderstände von AZ80 und AZ91 wurden mit einer Al-
Anreicherung im oberflächennahen Bereich und der Bildung einer teilweise schützenden Al-
reichen Oxidschicht aufgrund der bevorzugten Auflösung der Mg-Matrix begründet [52]. Dies 
wird durch den erhöhten Anteil an β-Phase begünstigt, dem bei netzwerkartiger Verteilung 
eine Barrierefunktion zukommt [52]. Eine andere Untersuchung zeigt, dass AZ61 nach zehn 
Tagen in 5% NaCl-Lösung aufgrund des erhöhten Al-Gehaltes gegenüber AZ31 eine um ca. 
50% niedrigere Korrosionsrate aufweist [58].  
Es wurde außerdem nachgewiesen, dass sich die Korrosionsrate von Mg-Al-Legierungen bis 
zu einem Gehalt von 4,0 Gew.% Al deutlich reduziert und bei höheren Al-Gehalten bis 
9,0 Gew.% nur noch moderat verbessert [18]. Möglicherweise ist dies zurückzuführen auf ei-
ne Al2O3-Anreicherung im Oberflächenfilm, die bei einem Al-Gehalt von 4 Gew.% in der Mg-
Legierung ihr Maximum von 35 Gew.% Al erreicht und diesen dadurch stabilisiert [59, 60]. 
Wie sich Anteil und Morphologie der β-Phase im Zusammenhang mit ihrer Funktion als Kor-
rosionsbarriere sowie Größe und Al-Gehalt der Mg-Mischkristallkörner im Detail auswirken, 
wird in den folgenden Kapiteln (Kap. 2.1.3.5 und 2.1.3.7) erläutert. 
Neben der genannten positiven Wirkung zeigen sich auch Nachteile beim Legieren mit Al. Im 
Vergleich zu einem flächigen Korrosionsangriff bei reinem Mg schlägt dieser bei Al-haltigen 
Legierungen in einen lokalisierten Korrosionsangriff um [61]. Beispielsweise zeigten potenti-
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odynamische Polarisationsmessungen in 3,5%ige NaCl-Lösung für AZ31 und AZ91 ein 
Lochfraßpotential sehr nah am Korrosionspotential, womit direkt nach dem Eintauchen in 
den Elektrolyten von Lochkorrosion ausgegangen werden kann [52]. Es wird vermutet, dass 
sich durch eine Anreicherung der edleren Elemente in der Randschicht der Passivfilm desta-
bilisiert und zu einem verschlechterten Verhalten gegenüber Lochkorrosion führt [34]. Die 
anodische Aktivität von Mg-Legierungen steigt mit zunehmendem Al-Gehalt [34].  
Im Weiteren sind Al-haltige Mg-Legierungen an Luft, in destilliertem Wasser und in chlorid-
haltigen Lösungen gegenüber Spannungsrisskorrosion besonders empfindlich [46]. Im Be-
reich von 1…8,0 Gew.% Al nimmt diese durch Zugabe von Zn weiter zu [62]. Ohne Anwe-
senheit von Mn setzt Al das Toleranzlimit von Fe in Mg-Al-Legierungen nahezu linear mit 
steigendem Al-Gehalt herab (vgl. Kap. 2.1.3.4). 
Wirkung von Zn: 
Als weiteres Legierungselement hat Zn in binären als auch in ternären Mg-Legierungen ei-
nen entscheidenden Einfluss auf das Korrosionsverhalten, da es das Toleranzlimit der drei 
kritischen Verunreinigungen Fe, Cu und Ni (vgl. Kap. 2.1.3.4) erhöht [7]. In Bezug auf Fe ist 
sein Einfluss jedoch geringer als der von Mn. In ternären Mg-Al-Zn-Legierungen, speziell in 
AZ91, wurde Zn sowohl in der α-Phase als auch in der β-Phase gelöst nachgewiesen [63]. 
Untersuchungen zeigten, dass sich dadurch das Korrosionspotential von beiden zu edleren 
Werten verschiebt [18, 34].  
Wirkung von Si: 
Si wird als Hauptlegierungselement vor allem zu AS-Legierungen zugegeben, da es mit Mg 
die intermetallische Phase Mg2Si bildet. Diese trägt zur Festigkeitssteigerung bei und hat 
gleichzeitig aufgrund des nahe bei Mg liegenden Korrosionspotentials keinen negativen Ein-
fluss auf das Korrosionsverhalten (vgl. Tab. 2) [18]. 
Wirkung weiterer Legierungselemente: 
Ca und Ag weisen bei Konzentrationen von 0,5…5,0 Gew.% einen eher moderaten Einfluss 
auf, wohingegen Sn, Cd, Mn und Na das Korrosionsverhalten bei Konzentrationen 
> 5,0 Gew.% nur sehr gering bis gar nicht beeinflussen [7]. Zr als exzellenter Kornfeiner 
beim Legieren von Mg bindet Fe noch in der Schmelze durch die Bildung intermetallischer 
Fe-Zr-Verbindungen, die sich aufgrund ihrer hohen Dichte vor dem Abguss der Schmelze 
absetzen [7, 36]. Folglich weisen alle, mittels Zr korngefeinten Mg-Legierungen eine hohe 
Reinheit gegenüber Fe-Verunreinigungen sowie zu einem geringeren Teil auch gegenüber 
Ni-Verunreinigungen auf [7] und bewirken damit eine deutlich bessere Korrosionsbeständig-
keit [36]. Unter Zugabe von 0,5…2 Gew.% Ce zu AZ91 zeigt sich ebenfalls eine positive Wir-
kung hinsichtlich Korrosionsstromdichte und Passivierungsverhalten [64]. 
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2.1.3.4 Einfluss von Verunreinigungen und deren Toleranzlimits 
Zu den Verunreinigungen zählen Elemente wie Ni, Fe und Cu, die sich aufgrund ihrer gerin-
gen Löslichkeit im festen Zustand als aktive Kathoden (Abb. 3) in der Reihenfolge 
Ni > Fe > Cu ganz besonders schädlich hinsichtlich des Korrosionsverhaltens von Mg und 
Mg-Legierungen auswirken [31]. Abhängig vom jeweiligen Herstellungsverfahren ist deren 
Einfluss auf das Korrosionsverhalten bis zu einem bestimmten Elementgehalt, definiert als 
Toleranzlimit (Tab. 3), eher moderat.  
Oberhalb dieser Grenze steigt die Korrosionsrate jedoch extrem stark an. Um darüber hinaus 
eine optimale Beständigkeit in Salzwasser zu erreichen, sind speziell für die Legierung AZ91 
die festgelegten Toleranzlimits Fe < 50 ppm, Ni < 5 ppm und Cu < 300 ppm von hoher prak-
tischer Bedeutung [7]. Die typische Mikrostruktur von AZ91 weist jedoch zumeist keine rei-
nen Fe-Partikel auf [31]. In Mg-Al-Legierungen bildet sich stattdessen unter Anwesenheit von 
Fe, welches als häufigste Verunreinigung vom Schmelztiegel stammt, die sehr stark katho-
disch wirkende FeAl-Phase [7]. Diese Verbindung tritt bereits bei sehr geringen Al-Gehalten 
in einer Mg-Legierung mit einer deutlich schädlicheren Wirkung verglichen mit reinen Fe-
Partikeln auf und setzt das Toleranzlimit von 170 Gew.-ppm [65] (vgl. reines Mg aus Tab. 3) 
deutlich herab [34, 42]. Bei 7% Al liegt dieses Limit bei 5 Gew.%-ppm, bei 10 Gew.% Al be-
reits im nicht mehr messbaren Bereich [42]. Durch die Zugabe von Mn wird dieser schädi-
gende Einfluss aufgrund der dann bevorzugten Bildung von FeMn-Ausscheidungen deutlich 
reduziert und das Korrosionsverhalten selbst weit oberhalb des Toleranzlimits verbessert [7, 
65]. Demzufolge ist das Fe/Mn-Verhältnis (Gehalte in Gew.%) für Mg-Al-Legierungen we-
sentlich entscheidender als der absolute Fe-Gehalt und liegt bei 0,032 … 0,046 (vgl. Tab. 3). 
Tab. 3. Toleranzlimits für reines Mg und AZ91 abhängig vom Herstellungsverfahren [nach 7, 66] 
Legierung Herstellung Zustand 
Toleranzlimit [Gew.%] 
Referenz 
Fe Ni Cu 
reines Mg o. A.  0,017 0,0005 0,1…0,13 [7, 67] 
AZ91 
 
Druckguss F 0,032 Mn 0,005 0,04 [68] 
Hochdruckguss  F 0,032 Mn 0,005 0,04 [7, 67] 
Niederdruckguss  F 0,032 Mn 0,001 0,04 [7, 67] 
T4 0,035 Mn 0,001 0,01 [7, 67] 
T6 0,046 Mn 0,001 0,04 [7, 67] 
Kokillenguss 
 
F 0,032 Mn 0,005 0,04…0,07 [7] 
Schwerkraftguss F 0,032 Mn 0,001 0,04 [7] 
AZ91D HP   0,005 0,002 0,03 [66] 
 
Das Toleranzlimit für Nickel hingegen ist unabhängig von Mn oder anderen Legierungsele-
menten und wird stark vom Herstellungsprozess und der damit verbundenen Abkühlrate be-
einflusst. Beispielsweise hat Sandguss mit einer geringen Abkühlgeschwindigkeit ein deutlich 
geringeres Toleranzlimit von 10 ppm verglichen mit 50 ppm in HPDC [19 aus 7] (vgl. Tab. 3). 
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Obwohl das Toleranzlimit für Cu bei 300 ppm liegt, sind höhere Gehalte durchaus tolerierbar, 
wenn der Zn-Gehalt oberhalb von 0,4 Gew.% liegt [7]. 
Untersuchungen an reinem Mg und an AZ91 zeigten, dass sich beim Vorhandensein von 
Verunreinigungen die Korrosionsstromdichte deutlich erhöht, das Korrosionspotential hinge-
gen weitestgehend unbeeinflusst bleibt [44, 69]. 
 
2.1.3.5 Einfluss der Sekundärphase auf das Korrosionsverhalten 
Hinsichtlich des Korrosionsverhaltens von Mg-Al-Legierungen spielt die intermetallische 
Phase Mg17Al12 (Sekundärphase, β- oder γ-Phase), die sich entlang der Korngrenzen aus-
scheidet, eine entscheidende Rolle. Die größten Anteile dieser Phase bilden sich in Mg-
Legierungen mit hohen Al-Gehalten (~9,0 Gew.%) und bei langsamer Abkühlung (z.B. AZ91 
als Sand- oder Kokillenguss) [70]. Verglichen zum Mg-Mischkristall (α-Phase) verhält sich 
diese Phase kathodisch und ist nahezu inert in chloridhaltigen Medien [7, 33]. Ihr Passivbe-
reich ist deutlich größer ausgeprägt als bei Mg und Al [34] (vgl. Kap. 2.1.3.8). Potentiodyna-
mische Polarisationsmessungen in 1 N NaCl-Lösung zeigten für Mg17Al12 im Vergleich zum 
α-Mischkristall ein um ca. 350 mV positiveres Korrosionspotential, eine geringere anodische 
Auflösung bis zum Lochfraßpotential sowie eine geringere Korrosionsstromdichte (Abb. 6a) 
[31]. Für die α-Phase hingegen, welche aufgrund ihrer unedlen Eigenschaften im Kontakt mit 
der β-Phase immer bevorzugt korrodiert, wurde das Lochfraßpotential 15 mV vor dem Korro-
sionspotential im kathodischen Bereich bestimmt [71].  
  
a) Polarisationskurve der α- und β-Phase in 1 N 
NaCl (pH = 11) [31] 
b) Potentialprofil und Topographieaufnahme der 
Oberfläche von AZ91D [72] 
Abb. 6. Stromdichte-Potential-Kurve der Sekundärphase Mg17Al12 (β-Phase) im Vergleich zum α-
Mischkristall in 1 N NaCl (a) und Potentialunterschiede zwischen den einzelnen Gefügebe-
standteilen an der Oberfläche von AZ91D (b)  
Anhand von Potential-Mappings auf der Oberfläche einer AZ91 Gusslegierung wurde für die 
β-Phase im Vergleich zu seiner direkten Umgebung ein um ca. 50 … 100 mV positiveres Po-
tential gemessen [72], bei einer AZ91 Druckgusslegierung lag diese Differenz bei ca. 200 mV 
[54]. Das Potential der Al-Mn-Ausscheidungen lag 300 … 350 mV über dem der umgeben-
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den Mg-Matrix [54, 72]. Diese Ergebnisse lassen die Schlussfolgerung zu, dass die β-Phase 
in NaCl-Lösung auch über einen relativ großen pH-Bereich [42] sehr stabil ist [44, 71]. Dies 
ist vermutlich auf einen dünnen Passivfilm an der Oberfläche zurückzuführen [42]. Anhand 
von XPS-Analysen der Oberflächenzusammensetzung auf α- und β-Phase sowie auf AZ91 
wurde in Verbindung mit den Beobachtungen, die während des elektrochemischen Korrosi-
onsprozesses in 1 N NaCl-Lösung (pH = 11) gemacht wurden, ein mögliches Schichtbil-
dungsmodell erarbeitet (Abb. 7) [71]. Demnach ist der Oberflächenfilm der α-Phase drei-
schichtig aufgebaut und setzt sich aus einer inneren Al2O3-reichen Schicht, einer hauptsäch-
lich aus MgO bestehenden, mittleren Schicht sowie einer äußeren Deckschicht aus Mg(OH)2 
zusammen (Abb. 7a) [7, 73]. Im Gegensatz dazu wird auf der β-Phase von einem nur zwei-
schichtigen Oberflächenfilm ausgegangen, bestehend aus einer äußeren Mg-Al-Hydroxid-
Schicht und einer inneren Mg-Al-Oxidschicht (Abb. 7b). Im Vergleich zur auf der α-Phase 
ausgebildeten Deckschicht weist diese eine deutlich höhere Al-Konzentration auf [71]. An der 
Oberfläche von AZ91 bildet sich folglich eine Kombination aus beiden Deckschichten 
(Abb. 7c).  
   
a) α-Phase b) β-Phase c) AZ91 
Abb. 7. Schichtbildungsmodell auf Basis von Untersuchungen in 1 N NaCl-Lösung mit pH=11  
[nach 71] 
Der Sekundärphase Mg17Al12 kommen je nach Volumenanteil und Morphologie zwei wesent-
liche Rollen hinsichtlich des Korrosionsverhaltens von Mg-Al-Legierungen zu: Ist das Flä-
chenverhältnis zwischen β/α auf der dem Elektrolyten ausgesetzten Fläche klein, wie bei-
spielsweise bei langsam erstarrten Mg-Al-Legierungen mit großen Körnern und/oder gerin-
gen Al-Gehalten, beschleunigt die Anwesenheit der β-Phase den Korrosionsprozess als ef-
fektive Kathode. Große und weit voneinander separierte β-Partikel werden teilweise durch 
die bevorzugte Auflösung der α-Körner unterwandert und fallen aus (Abb. 8a). Das sich 
dadurch weiter verringernde β/α-Verhältnis treibt den Korrosionsprozess ungehindert voran 
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[44]. 
Im Gegensatz dazu begünstigt eine schnelle Erstarrung mit kleiner Korngröße (Kap. 2.1.3.7) 
sowie hohe Al-Gehalte ein hohes β/α-Flächenverhältnis und führt zu einer netzwerkartig 
ausgebildeten Morphologie der Mg17Al12-Phase. Nachdem die durch die β-Phase separierten 
α-Körner in der obersten Schicht in Lösung gegangen sind, steigt das β/α-Flächenverhältnis 
weiter an und ein fortschreitender Korrosionsangriff wird durch die sich ausbildende β-
Barriere gehemmt (Abb. 8b). Noch bestehende „Lücken“ in der Barriere können aufgrund der 
kleinen Korngröße leicht mit Korrosionsprodukten verschlossen werden [31]. Eine homoge-
nere Oberfläche bietet zudem eine deutlich bessere Ausgangsbasis für die Bildung stabiler, 
homogener Deckschichten [74]. Resultiert ein hohes Kathode/Anode-Verhältnis im Vergleich 
zu Abb. 8b jedoch aus großen und einzeln verteilten β-Partikeln, neigt die Legierung vergli-
chen zu einem geringeren β/α-Verhältnis schneller zu lokalisierter Korrosion [74]. 
Bei binären Mg-Al-Legierungen ist die Lage des (freien) Korrosionspotentials als Maß dafür, 
wie stark ein Werkstoff zu Korrosion neigt, in erster Linie Ergebnis der Potentialdifferenz zwi-
schen α und β in Kombination mit deren Phasenanteilen an der Oberfläche [74]. Bei einem 
konstanten β/α-Verhältnis von 0,12 wird das Korrosionspotential mit zunehmendem Al-
Gehalt in der α-Phase und abnehmender Potentialdifferenz zwischen α und β positiver [75]. 
Bei gleicher chemischer Zusammensetzung (AZ91D) wurden durch Lösungsglühen (T4) und 
anschließendes Warmauslagern (T6) bei verschiedenen Auslagerungsdauern verschiedene 
β-Anteile eingestellt [76, 77, 78, 79]. Ein zunehmender Anteil der edleren β-Phase an der 
Oberfläche führt in verschieden konzentrierten NaCl-Lösung zu einem steigenden Korrosi-
onspotential [78, 79]. 
  
a) als effektive Kathode b) als Korrosionsbarriere 
Abb. 8. Einfluss der Morphologien der β-Phase und deren Wirkung auf das Korrosionsverhalten [44] 
Die Korrosionsstromdichte als Maß für die treibende Kraft, mit der die Korrosion voranschrei-
tet, wird vermutlich maßgeblich durch Größe und Verteilung der β-Phase beeinflusst [74]. Für 
eine T4-behandelte AZ91-Legierung lag die Korrosionsstromdichte geringfügig unter der des 
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Ausgangszustandes, wohingegen sie nach einer T6-Behandlung mit zunehmender Auslage-
rungszeit bis auf das 5-fache anstieg (19 h Auslagerung) [77]. Längere Auslagerungszeiten 
bewirkten einen höheren Anteil [76, 77, 79] sowie eine zunehmende Größe der β-Partikel 
[77], was die Korrosionsrate erhöht [76, 77]. Begründet wird dies mit der zunehmenden mik-
rogalvanischen Korrosion [76], die von den Al-reichen Regionen dicht an der β-Phase aus-
geht [77]. Die groben β-Partikel wirken als effektive Kathoden (Abb. 8a). Wird jedoch über 
ein entsprechendes t-T-Regime eine feine, netzwerkartige β-Morphologie eingestellt, wirkt 
diese als Korrosionsbarriere [50] (Abb. 8b). Die Korrosionsrate des T6-Zustandes ist dann 
verglichen mit dem Ausgangszustand oder dem T4-Zustand deutlich geringer [50]. 
Bei einem konstanten β/α-Verhältnis wurden die niedrigsten Korrosionsstromdichten erreicht, 
wenn der Al-Gehalt in der α-Deckschicht am höchsten war [75]. 
Unter Zugabe von gelöstem Zn (1%) konnte anhand einer synthetisch hergestellten β-Phase 
eine leichte Verschiebung des Korrosionspotentials zu positiveren Werten sowie eine deutli-
che Erweiterung des Passivbereichs nachgewiesen werden [75]. Der Polarisationswider-
stand hingegen nimmt um ca. 40% ab [75]. Si-, Fe-, Mn- oder Ni-Gehalte konnten innerhalb 
der β-Phase nicht detektiert werden [63].  
 
2.1.3.6 Einfluss von Mikroporen und Lunkern 
Mg-Gusslegierungen weisen gewöhnlich eine gewisse Porosität als Folge der hohen Was-
serstofflöslichkeit im flüssigen Zustand sowie, in Abhängigkeit vom Fertigungsverfahren, kon-
traktionsbedingte (Mikro-)Lunker auf. Beim Erstarren und anschließendem Abkühlen auf 
Raumtemperatur liegt die Volumenkontraktion bei 10%. Die stark rückläufige Wasserstofflös-
lichkeit und der Löslichkeitssprung bei der Erstarrung führen zu Porosität durch H2-
Einschlüsse. Selbst wenn zum Zeitpunkt der Erstarrung sämtlicher H2 entwichen ist, nimmt 
die Löslichkeit zwischen 650 °C und 280 °C nochmals um den Faktor 6 ab [66]. 
An der Oberfläche von Mg-Legierungen haben diese nahezu unvermeidbaren Fehlstellen ei-
ne stark negative Wirkung auf das Korrosionsverhalten. Eine hohe Porendichte vergrößert 
die Oberfläche, die dem Korrosionsmedium ausgesetzt wird. Wird die Pore durch Korrosi-
onsprodukte verschlossen, bildet sich innerhalb dieser Pore eine auto-katalytische Korrosi-
onszelle, die zu einer erheblichen Lokalkorrosion führt. Eine porenbehaftete Oberfläche neigt 
also deutlich stärker zu lokalisiertem Korrosionsangriff. Außerdem treten Poren meist ge-
meinsam mit anderen Oberflächendefekten auf, die ohnehin aktive Angriffspunkte für Lokal-
korrosion sind. Das heißt, die Oberfläche ist deutlich aktiver und der Korrosionsangriff deut-
lich dramatischer [7, 44]. 
Eine geringere Porosität verbessert die Korrosionsbeständigkeit [59], was durch verglei-
chende Untersuchungen an im Schwerkraftguss, Druckguss bzw. Thixomoulding hergestell-
ten AZ91, dessen Porosität abhängig vom Herstellungsprozess in der angegebenen Reihen-
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folge abnahm, belegt wurde [39].  
 
2.1.3.7 Einfluss der Schnellerstarrung (RSP – Rapid Solidification Process) 
Die Schnellerstarrung von Mg-Legierungen kann über verschiedene Verfahren erfolgen, wie 
beispielsweise mittels Inertgasverdüsung, Melt Spinning, Schmelzextraktion [66] oder dem 
Umschmelzen mittels Elektronen- oder Laserstrahl (Kap. 2.2).  
Schnellerstarrte Mg-Legierungen zeigen im Vergleich zu konventionell hergestellten Legie-
rungen einen deutlich gleichmäßigeren Korrosionsangriff [80] und eine reduzierte Korrosi-
onsrate [39]. Zudem sind die sich auf beispielsweise schnellerstarrtem AZ91 ausbildenden 
Oberflächenfilme deutlich resistenter gegenüber einem Zusammenbruch in chloridhaltigen 
Medien [7, 81]. Diese positiven Einflüsse auf das Korrosionsverhalten können in erster Linie 
auf die aus den hohen Abkühlgeschwindigkeiten resultierenden geringeren Korngrößen, die 
sehr feine und homogene Verteilung der β-Phase als auch der schädigenden Gefügebe-
standteile sowie auf einen hohen Anteil zwangsgelöster Elemente (Mischkristallübersätti-
gung) und die Einstellung metastabiler Zustände zurückgeführt werden.  
In schnellerstarrten Mg-Al-Legierungen kommt es aufgrund der verringerten Korngröße zu 
einer entlang der Korngrenzen als kontinuierliches Netzwerk ausgeschiedenen β-Phase 
(Kap. 2.1.3.5) [44]. Dadurch hat eine feinkörnige Legierung bei gleicher chemischer Zusam-
mensetzung im Vergleich zu einer grobkörnigen Legierung mit großen, ungleichmäßig ver-
teilten β-Partikeln ein deutlich besseres Korrosionsverhalten [44]. Beispielsweise wurde für 
AZ91 in Abhängigkeit vom Herstellungsverfahren in der Reihenfolge Schwerkraftguss → 
Druckguss → Thixomoulding eine Verringerung der Korrosionsrate mit abnehmender Korn-
größe und zunehmend feiner ausgebildeter Netzwerkstruktur der β-Phase beobachtet [39]. In 
alkalischer Lösung ist die Korrosionsrate der mittels Thixomoulding hergestellten Legierung 
um eine Größenordnung geringer als die der Druckgusslegierung [82]. Zurückgeführt werden 
kann dies vermutlich auf die Barrierewirkung der Sekundärphase sowie die Anreicherung 
von Al2O3 in der Korrosionsschicht (vgl. Kap. 2.1.3.5) [39]. Letztere führt durch eine verrin-
gerte Hydratisierung zu einer besseren Schutzwirkung [60]. Der gleiche Effekt kommt auch 
bei einer AZ91 Druckgusslegierung, deren feinkörnig schnellerstarrter Randbereich eine um 
das 10-fache geringere Korrosionsrate im Vergleich zum Kern aufweist, zum Tragen [44]. 
Untersuchungen an mittels Melt Spinning erzeugten, schnell erstarrten Mg-Al-Legierungen 
deuten darauf hin, dass das sich an Luft ausbildende Oxid ebenfalls einen geschichteten 
Aufbau aus MgO/Mg-Al-Oxid/Grundwerkstoff zeigt [7]. Zudem erhöht sich das Al/Mg- und 
Al/O-Verhältnis mit steigender Auslagerungszeit in chloridhaltigen Medien [73]. 
Die durch Schnellerstarrung realisierbaren Gefügemodifikationen und Nichtgleichgewichts-
phasen (kristallin, teilkristallin, amorph) können im gewöhnlichen Schwerkraftguss nicht er-
zielt werden. Der Ausbildung amorpher Oxidschichten wird eine schützende Wirkung sowie 
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die Fähigkeit zur Selbstausheilung zugeschrieben [65].  
Weiterhin erhöht sich durch die Schnellerstarrung die Löslichkeitsgrenze der vorhandenen 
Elemente im festen Zustand. Das Material erfährt eine Art Homogenisierung. Die Wirkung 
schädlicher Elemente ist oft weniger negativ, wenn sich diese zwangsgelöst in anderen Ge-
fügebestandteilen befinden. In diesem Zusammenhang kann sich auch das Toleranzlimit für 
Ni (Kap. 2.1.3.4) erhöhen, nicht aber das für Fe oder Cu [65]. Außerdem besteht die Mög-
lichkeit, Elemente wie z.B. Y dem Mischkristall beizumischen, die die Bildung eines schüt-
zenden Oberflächenfilms begünstigen [31]. Der Einfluss von Zn auf das Korrosionsverhalten 
schnellerstarrter Mg-Legierungen folgt keinem definierten Zusammenhang. Die maximale 
Korrosionsrate existiert für 18,6 Gew.%, wobei bei 4,8 Gew.% oder 27,5 Gew.% diese nur 
gering höher ist als bei reinem Mg [65]. 
Schnellerstarrte Mg-Al-Legierungen mit Al-Gehalten 10 … 24 Gew.% zeigten in 
0,001 M NaCl verglichen mit in Hartguss gefertigten Legierungen gleicher Zusammenset-
zung eine Absenkung von Korrosionspotential und Korrosionsstromdichte [83]. 
Im Vergleich zu gewalzten, stranggepressten oder druckgegossenen Mg-Legierungen sind 
schnell erstarrte oder halbflüssig gegossene Mg-Legierungen weniger anfällig gegenüber 
Spannungsrisskorrosion oder Korrosionsermüdung [7]. 
 
2.1.3.8 Einfluss des pH-Wertes und der Chloridionenkonzentration 
Sowohl der pH-Wert des Elektrolyten als auch die Menge der im Elektrolyten enthaltenen 
Chloridionen spielen hinsichtlich der Korrosion von Mg-Werkstoffen eine wesentliche Rolle 
[72, 84, 85]. In der Literatur wird bei Korrosionsuntersuchungen in wässrigen Lösungen oft 
ein pH-Wert > 10,5 eingestellt, da Magnesium in diesem Bereich eine stabile Passivschicht 
aus Mg(OH)2 ausbildet [18], wie auch anhand des Pourbaix-Diagramms deutlich wird 
(Abb. 9a) [86]. Praktisch ist dieser pH-Wert jedoch weniger relevant als pH-Werte um den 
neutralen Bereich von pH = 7. Während sich Mg-Legierungen in diesem Bereich unter Bil-
dung von Mg2+ aktiv auflösen, bildet sich beispielsweise auf Al-Legierungen eine schützende 
Al2O3-Schicht aus (Abb. 9b) [87]. Im Salzsprühnebeltest durchgeführte Untersuchungen an 
reinem Mg und Mg-Legierungen der AZ-Serie mit Al-Gehalten von 3 … 9 Gew.% zeigten im 
pH-Bereich zwischen 6,5 … 7,2 bei NaCl-Konzentrationen von 2 … 5 Gew.%, dass der Kor-
rosionsangriff generell mit steigender Cl- -Konzentration zunimmt und tendenziell mit zuneh-
mendem Al-Gehalt sinkt, wobei auch hier die Gefügeausbildung eine wesentliche Rolle spielt 
[72]. Hervorzuheben ist, dass die β-Phase in alkalischen Lösungen ein ähnlich gutes Korro-
sionsverhalten wie Mg aufweist und in sauren Lösungen das positive Korrosionsverhalten 
von Al hat. Demzufolge sind die Korrosionseigenschaften dieser Phase deutlich besser als 
die seiner einzelnen Bestandteile, was in Legierungen mit hohen Al-Gehalten und folglich 
hohen Anteilen an β-Phase zum Tragen kommt [34].  
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Für die Gusslegierung AZ91D beispielsweise lag der Masseverlust nach 21 Tagen in 
5,0 Gew.% NaCl um das 2,5-fache höher als in 2,0 Gew.% NaCl [72]. 
  
a) Magnesium: Passivierungsfilm durch Magnesi-
umhydroxid Mg(OH)2 [86] 
b) Aluminium: Passivierungsfilm durch Hyd-
rargillit Al2O3·3H2O [87] 
Abb. 9. Pourbaix-Diagramme in wässriger Lösung bei 25 °C mit den Potential-pH-Bereichen für Im-
munität, Korrosion und Passivierung für Magnesium (a) sowie Aluminium (b) 
Im Weiteren wird auch die Lage des freien Korrosionspotentials, des Korrosionspotentials 
sowie der Korrosionsstromdichte maßgeblich durch den pH-Wert und die Cl- -Konzentration 
beeinflusst. Bei konstanter NaCl-Konzentration entwickelt sich das freie Korrosionspotential 
zu positiveren Werten je höher der pH-Wert ist [85]. Der Einfluss des pH-Wertes nimmt bei 
steigender NaCl-Konzentration deutlich ab [84, 85,]. So ergab sich bei einer pH-Wert-
Änderung von pH = 3 nach pH = 11 in NaCl-freiem Elektrolyt eine positive Verschiebung des 
freien Korrosionspotentials um ca. 500 mV, in 1 N NaCl-Lösung jedoch nur um ca. 50 mV 
[85]. Bei konstantem pH-Wert hingegen sinkt das freie Korrosionspotential mit zunehmender 
Cl- -Konzentration, wobei auch hier der Einfluss der NaCl-Konzentration mit sinkendem pH-
Wert deutlich abnimmt [85].  
Sowohl die Korrosionsrate als auch das auf Basis potentiodynamischer Polarisationsmes-
sungen bestimmte Korrosionspotential verbessern sich mit zunehmendem pH-Wert und ab-
nehmender Cl- -Konzentration [84, 85, 88]. Demnach zeigt die Korrosionsrate bis zu einer 
Lösungsmolarität von 0,6 M, das Korrosionspotential bis zu 0,2 M (Abb. 10a), eine deutliche 
Abhängigkeit von der NaCl-Konzentration. Darüber überwiegt der pH-Wert-Einfluss [84]. 
Im Gegensatz dazu wurde das Korrosionspotential bei Untersuchungen an AZ91D mit zu-
nehmendem pH-Wert (pH = 8 nach pH = 11) ~ 330 mV in negative Richtung verschoben. 
Über eine sehr große pH-Wertspanne war die Ausbildung eines Passivbereichs erkennbar 
[64]. Die Korrosionsstromdichte läuft bei einer NaCl-Konzentration von 1 M über ein Maxi-
mum und liegt im sauren deutlich höher als im basischen Bereich (Abb. 10b) [84]. Generell 
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ist bei der Korrosion von Mg-Werkstoffen aufgrund der Bildung von Hydroxidionen eine pH-
Wert-Verschiebung in den basischen Bereich zu erwarten. Diese nimmt mit zunehmender 
Mg-Auflösung zu und kann insbesondere im Fall sehr kleiner Elektrolytmengen im Testgefäß 
einen signifikanten Einfluss auf die ablaufenden Korrosionsvorgänge haben. 
  
a) Korrosionspotential von Mg, Al und der 
β-Phase in Abhängigkeit vom pH-Wert in 
5% NaCl [34] 
b) Korrosionsstromdichte in Abhängigkeit von der 
NaCl-Konzentration und dem pH-Wert für AZ63 [84] 
Abb. 10. Korrosionspotential für Mg, Al und β-Phase in Abhängigkeit vom pH-Wert (a) sowie Korrosi-
onsstromdichte in Abhängigkeit von der NaCl-Konzentration und dem pH-Wert für AZ63 (b)  
Trotz der genannten positiven Einflüsse beim Legieren mit Al erhöhen bereits sehr geringe 
Mengen NaCl die Anfälligkeit gegenüber Lochkorrosion (vgl. Kap. 2.1.3.3). So führte bei-
spielsweise bei einer im Thixomoulding-Verfahren hergestellten AZ91-Legierung der geringe 
Zusatz von 0,01 M NaCl (pH = 11) vom passiven Verhalten zu einer aktiven Auflösung und 
zu Lochfraß [82]. Eine ebenfalls aktive Auflösung wurde bei einer AZ91-Druckgusslegierung 
sowohl in 0,05 M NaCl (pH = 6,8) als auch in 3,5% NaCl (pH = 6) nachgewiesen [88]. 
  
2.1.3.9 Einfluss des Übersättigungsgrades der α-Phase auf das Korrosionsverhalten 
Die Konzentration des innerhalb der α-Körner gelösten Al kann zwischen ca. 2 Gew.% Al im 
Korninneren und ca. 10 Gew.% Al am Übergang zur β-Phase bzw. im Eutektikum variieren 
[44]. In jedem Fall bilden diese mit der β-Phase eine mikrogalvanische Zelle. Ob die Korrosi-
on jedoch im Korninneren oder am Übergang zur β-Phase beginnt, hängt stark vom angeleg-
ten Potential bzw. Strom ab. Untersuchungen an homogenisierten Proben von Mg-2%Al und 
Mg-9%Al, die beide Zustände abbilden sollten, zeigten in 1 N NaCl bis 5 mA/cm² eine bevor-
zugte Auflösung der Proben mit geringeren Al-Gehalten (Kornmitte). Oberhalb dieser Strom-
dichte lösten sich die Proben mit hohen Al-Gehalten (Übergang zur β-Phase) bevorzugt auf 
[44]. 
Der Einfluss des im Mg-Mischkristall gelösten Al auf das Korrosionsverhalten hängt maßgeb-
lich von der Zusammensetzung des jeweiligen Elektrolyten ab. In NaCl-Lösungen verschie-
dener Konzentrationen (1 M [76], 5 Gew.% NaCl gesättigt mit Mg(OH)2 [34, 89]) wurden Pro-
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ben des Mg-Mischkristalls mit unterschiedlichen Gehalten an gelöstem Al (8,26 [76], 3 … 8 
[34] sowie 3 … 9 [89] Gew.%) untersucht und mit steigendem Al-Gehalt eine Verschiebung 
des Korrosionspotentials in negative Richtung beobachtet [34, 89]. Als mögliche Ursache für 
eine im Vergleich zu reinem Mg um das 21-fache höhere Korrosionsrate wurde der auf dem 
übersättigten Mischkristall lokal stattfindende Korrosionsangriff gesehen [76]. Reines Mg kor-
rodiert gleichmäßig flächig [76]. Einen deutlich positiven Einfluss hat hier zusätzliches, in der 
α-Phase gelöstes Zn [34].  
Für Al-Gehalte von 3 … 8 Gew.% erhöht sich die anodische Aktivität des α-Mischkristalls mit 
steigendem Übersättigungsgrad und die Korrosionsstromdichte steigt in Kontakt mit der β-
Phase an [34]. Es wird jedoch nicht ausgeschlossen, dass sich dieser Trend bei höheren Al-
Gehalten umkehrt. Des Weiteren zeigt sich anhand von Mg-8%Al ein Aktivverhalten, wenn 
die Polarisierung direkt nach dem Eintauchen in den Elektrolyt startet [34]. Geht dieser je-
doch eine 15-minütige Ruhepotentialmessung voraus, wird das Verhalten zunehmend passiv 
[34], vermutlich als Resultat eines sich ausbildenden Oberflächenfilms.  
 
Gegensätzliche Ergebnisse ergaben Untersuchungen in ASTM D 1384-87 Wasser. Hier 
stieg das Korrosionspotential mit zunehmendem Al-Gehalt im Mg-Mischkristall an [75, 90] 
und die Korrosionsstromdichte nahm ab [75]. Die Unterschiede zu den bereits genannten 
Untersuchungen werden mit einer sich aufgrund der Anwesenheit von Na2SO4 ausbildenden 
schützenden Deckschicht begründet [75]. Auch hier hat zusätzlich in der α-Phase gelöstes 
Zn einen positiven Einfluss [75]. 
Bei einem konstanten β/α-Verhältnis wird das Korrosionspotential mit zunehmendem Al-
Gehalt in der α-Phase positiver. Die geringste Stromdichte stellt sich bei einem gelösten Al-
Gehalt von 5 Gew.% ein – genau der Punkt, an dem die Deckschicht auf der α-Phase ihren 
höchsten Al-Gehalt erreicht [75].  
 
2.1.3.10 Korrosionsschutz 
Die Prinzipien des Korrosionsschutzes sind für Mg-Legierungen ähnlich denen anderer Me-
talle. Aufgrund des außergewöhnlichen Korrosionsverhaltens gibt es dennoch einige Beson-
derheiten [53]. Im Allgemeinen lassen sich korrosionsmindernde Maßnahmen für Mg-
Legierungen in drei Hauptgruppen einteilen. Diese können entweder am gesamten Bauteil-
volumen, nur an der Oberfläche und/oder in der Bauteilumgebung durchgeführt werden 
(Abb. 11).  
Unter den das Gesamtvolumen betreffenden Maßnahmen (Abb. 11, links) zählt der konstruk-
tive Korrosionsschutz zu den preisgünstigen Varianten. Oft bieten bereits kleine Designände-
rungen die Möglichkeit, spätere kostenintensive Korrosionsschutzmaßnahmen zu vermeiden. 
Hier gilt es, das betreffende Bauteil vor Feuchtigkeit, vor allem vor salzhaltigem Spritzwas-
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ser, und vor direkter Anbindung an z.B. Stahlbauteile zu schützen [53]. 
Kathodischer Korrosionsschutz erfordert üblicherweise ein Potential negativer als das 
Gleichgewichtspotential des zu schützenden Metalls. Die in diesem Zusammenhang für Mg-
Legierungen erforderlichen Potentiale würden jedoch deutlich unterhalb der in der Praxis üb-
lichen Werte liegen sowie resultierend aus den hohen Strömen zu starker Wasserstoffent-
wicklung und folglich zur Wasserstoffversprödung führen. In der Praxis wird üblicherweise 
ein Potential gewählt, welches deutlich positiver ist, aber bei welchem die Wasserstoffent-
wicklung und damit die Mg-Auflösung nahezu null sind (vgl. Abb. 4a). Es muss aber sicher-
gestellt werden, dass eben dieser Punkt auch in dem entsprechenden Elektrolyten existiert 
und über längere Zeit stabil ist [53]. 
Neben dem Legieren (vgl. Kap. 2.1.2) stellt eine Wärmebehandlung, wie beispielsweise Ho-
mogenisierungsglühen [61, 91], eine weitere mögliche, das Gesamtvolumen betreffende kor-
rosionsmindernde Maßnahme dar. Abgesehen von den positiven Effekten hinsichtlich des 
Korrosionsverhaltens können mechanische Eigenschaften negativ beeinflusst werden [53]. 
Um dies zu vermeiden, eignen sich Verfahren, die lediglich Veränderungen im oberflächen-
nahen Bereich erfordern (Abb. 11, Mitte), wodurch die Eigenschaften im Bauteilkern unver-
ändert bleiben. In diesem Zusammenhang wird zwischen Verfahren zur Oberflächenbehand-
lung und -modifikation sowie Oberflächenschichten unterschieden [53]. Zu den Verfahren der 
Oberflächenbehandlung zählen ebenso die im Rahmen dieser Arbeit relevanten Flüssigpha-
sen-Randschichttechnologien, auf welche in Kap. 2.2 genauer eingegangen wird. Alle weite-
ren Verfahren sind der Übersicht in Abb. 11 zu entnehmen. Im Fall von metallischen oder or-
ganischen Oberflächenschichten wird das Grundmaterial nicht oder nur unwesentlich in den 
Behandlungsprozess einbezogen bzw. erfährt durch diesen keine nennenswerte Verände-
rung [53]. Die Oberflächenschicht dient dem Zweck, entweder das Material von seiner ag-
gressiven Umgebung abzuschirmen oder seinen Polarisationswiderstand maßgeblich zu er-
höhen und damit das Korrosionsverhalten deutlich zu verbessern [53]. 
Parallel zu den bereits genannten Maßnahmen spielt auch die jeweilige Bauteilumgebung 
eine wichtige Rolle (Abb. 11, rechts). Analog zum konstruktiven Korrosionsschutz sollte die 
Umgebungsluft trocken und frei von salzhaltigem Spritzwasser sein [53]. Innerhalb eines 
Elektrolyten wirken ein hoher pH-Wert, eine geringe Konzentration an aggressiven Ionen 
(Kap. 2.1.3.8) sowie die Zugabe von Passivierungsmitteln und Hemmstoffen positiv auf das 
Korrosionsverhalten [53].  
Zudem zählt die Verbesserung der Korrosionsbeständigkeit von Mg-Legierungen durch Ver-
änderung der chemischen Zusammensetzung sowie Art und Verteilung vorhandener Phasen 
zu den verlässlichsten korrosionsmindernden Maßnahmen [53].  
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Abb. 11. Übersicht über korrosionsmindernde Maßnahmen für Mg-Legierungen (in Anlehnung an [53]) 
 
2.1.4 Tribologisches Verhalten 
Im Vergleich zu der Vielzahl an Untersuchungen, die sich mit der Verbesserung der Korrosi-
onsbeständigkeit von Mg-Legierungen befassen, existiert zum Verschleißverhalten von nicht 
oberflächenbehandelten oder partikelverstärkten Mg-Werkstoffen lediglich eine überschau-
bare Zahl an Veröffentlichungen. In den meisten Fällen rückt die Verbesserung der Ver-
schleißbeständigkeit erst dann in den Fokus, wenn das Korrosionsverhalten bereits gezielt 
z.B. durch Aufbringen einer entsprechenden Beschichtung oder Durchführen einer Flüssig-
phasen-Randschichtbehandlung verbessert wurde.  
 
2.1.4.1 Verschleißmechanismen 
Hinsichtlich der bei Mg-Werkstoffen auftretenden Verschleißmechanismen, insbesondere im 
Hinblick auf Legierungen der AZ-Serie, ist zwischen zwei wesentlichen Verschleißformen zu 
unterscheiden:  
Milder Verschleiß: 
Im Bereich des „milden“ Verschleißes wird während der Verschleißprüfung ein stationärer 
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Zustand erreicht [12, 92]. Dieser ist erkennbar an einem linearen Anstieg des Verschleißvo-
lumens [12] bzw. einer konstanten Verschleißrate [92], wenn der Verschleißweg, die Prüfge-
schwindigkeit oder die Prüflast unter Konstanthaltung aller anderen Prüfbedingungen variiert 
wird (Abb. 12a). Als wesentliche Verschleißmechanismen werden in diesem Bereich Abra-
sion [93, 94], Tribooxidation und Delamination [94] genannt. Abb. 12b stellt das Auftreten 
dieser Mechanismen in Abhängigkeit von der Prüflast und Prüfgeschwindigkeit dar. Als deut-
liches Merkmal von Abrasion bilden sich parallel zur Bewegungsrichtung Furchen innerhalb 
der Verschleißspuren aus (Abb. 13a) [92, 94, 95, 96]. Die agierenden Partikel mit einer Grö-
ße < 5 µm wiesen hohe Gehalte von Mg sowie MgO [12, 96] auf und sind vermutlich Ausbrü-
che aus der während des Verschleißvorgangs ständig neu oxidierenden Oberflächenschicht 
[12]. Es wird in diesem Bereich auch von Oxidationsverschleiß gesprochen [12]. Kommt es in 
Folge höherer Prüflasten oder Prüfgeschwindigkeiten (Kap. 2.1.4.2) zu ansteigenden Scher-
spannungen innerhalb des Materials, führen diese zum Herauslösen von harten intermetalli-
schen Partikeln der Sekundärphase Mg17Al12 [92, 96] aus der Mg-Matrix und damit zur Kra-
terbildung als Zeichen von Delamination (Abb. 13b) [96]. Die an der Oberfläche detektierten 
Partikel sind im Vergleich zum Oxidationsverschleiß deutlich größer, silbrig glänzend mit 
flachgedrückter Form und weisen etwa die chemische Zusammensetzung des Grundmateri-
als auf [12]. Geringe Sauerstoffkonzentrationen im EDX-Spektrum deuten auf eine Oxidation 
der frisch ausgelösten Partikel im Kontakt mit Luft hin [12]. Ein weiteres Anzeichen für statt-
findende Delamination sind Anhaftungen auf dem Gegenkörper [12].   
  
a) Übergang von mildem zu schwerem Ver-
schleiß [12] 
b) Verschleißmechanismen bei Stift-Scheibe-
Trockenverschleißtests  
Abb. 12. Übergang von mildem zu schwerem Verschleiß (a) und auftretende Verschleißmechanismen 
in Abhängigkeit von der Prüflast und -geschwindigkeit bei Trockenverschleiß (b) für AZ91D 
Ähnliche Mechanismen wurden ebenfalls für Al-Si-Legierungen beobachtet [10, 12].  
Temperaturmessungen ergaben als wichtiges Merkmal des „milden“ Verschleißes, dass sich 
ab einem bestimmten Verschleißweg eine konstante Temperatur einstellt. Bei geringen Las-
ten stellt sich ein thermisches Gleichgewicht deutlich eher und bei niedrigeren Temperaturen 
ein als bei höheren Lasten [12]. 
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Schwerer Verschleiß: 
Bei stärkerer Beanspruchung (Kap. 2.1.4.2) nimmt der Anstieg von Verschleißvolumen [12] 
bzw. Verschleißrate [92] deutlich zu und verläuft zum Teil nicht mehr linear, sondern steigt 
exponentiell über dem jeweils variierten Parameter Verschleißweg, Prüfgeschwindigkeit oder 
Prüflast an (Abb. 12a). Dieser Bereich wird als „schwerer“ Verschleiß bezeichnet [12], in wel-
chem plastische Deformation [93, 96], Fließvorgänge [93] sowie lokale Anschmelzun-
gen [96] dominieren (Abb. 12b). Außerdem wurden Risse senkrecht zur Bewegungsrichtung 
oder Oberflächenausplatzungen beobachtet (Abb. 13c) [92, 96]. Plastische Deformationen 
sind hauptsächlich in Form seitlicher Oberflächenaufwölbungen erkennbar, die ebenso wie 
lokale Anschmelzungen in der Angabe des Verschleißvolumens nicht berücksichtigt werden 
[12]. Im Fall hoher Lasten steigt die lokale Temperatur in der Kontaktzone über den 
Schmelzpunkt des Ausgangsmaterials. Es bildet sich eine etwa 10-20 µm dicke Schmelzzo-
ne, die möglicherweise als eine Art Schmierfilm fungiert [12]. Dafür spricht, dass die Ver-
schleißrate beim Erreichen dieses Punktes nicht mehr signifikant zunimmt.  
Material, welches sich während des Verschleißvorgangs verflüssigt hat, wird bei jedem 
Überstreichvorgang aus der Kontaktzone herausgedrückt und erstarrt anschließend lagen-
förmig im Randbereich [12, 92]. Im Vergleich zum „milden“ Verschleiß stellt sich kein Gleich-
gewicht im Temperaturverlauf ein, sondern die Temperatur steigt stetig über den Weg an 
[12].  
   
a) Furchen b) Delamination c) Ausplatzungen und plasti-
sche Deformation 
Abb. 13. Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Verschleißspuren auf AZ61 im Bereich des 
milden Verschleißes (a-b) und schweren Verschleißes (c) [92] 
2.1.4.2 Einfluss der Prüfkraft, Prüfgeschwindigkeit und Temperatur 
Wie bereits in Kap. 2.1.4.1 beschrieben, haben Prüfkraft, Prüfgeschwindigkeit sowie die dar-
aus resultierende Temperatur in der Kontaktzone zwischen Grund- und Gegenkörper einen 
entscheidenden Einfluss auf das Verschleißverhalten bzw. die auftretenden Verschleißme-
chanismen von Mg-Werkstoffen. Eine wesentliche Rolle spielt in diesem Zusammenhang die 
thermische Beständigkeit des Substrates, die insbesondere bei AZ91 durch den hohen Anteil 
der niedrigschmelzenden Sekundärphase Mg17Al12 (TS = 431 °C) sehr gering ist [93, 96], 
aber ebenso aufgrund der bei höheren Temperaturen erhöhten Anzahl an aktiven Gleitsys-
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temen herabgesetzt wird [93]. 
Bei konstanter Prüfgeschwindigkeit erhöht sich für AZ91 die Verschleißrate mit zunehmender 
Prüfkraft [12, 94, 96] und bei konstanter Prüfkraft mit zunehmender Prüfgeschwindigkeit [92]. 
Gleichzeitig kommt es sowohl bei steigender Prüfkraft als auch bei steigender Prüfgeschwin-
digkeit in der Kontaktzone zu einer lokalen Temperaturerhöhung [12, 96]. Für den Übergang 
von „mildem“ zu „schwerem“ Verschleiß wird eine kritische Oberflächentemperatur von 74 °C 
[12] verantwortlich gemacht [12, 92, 96, 97]. 
In diesem Zusammenhang wurde für AZ61 bei geringen Lasten ein moderater Anstieg der 
Verschleißrate über den gesamten Geschwindigkeitsbereich („milder“ Verschleiß) nachge-
wiesen. Höhere Lasten führten bei höheren Prüfgeschwindigkeiten zu einem deutlich steile-
ren Anstieg („schwerer“ Verschleiß) [92]. Ähnliche Untersuchungen an AZ91 ergaben eben-
falls erst bei höheren Prüfgeschwindigkeiten und Prüflasten einen steileren Anstieg des Ver-
schleißvolumens [12].  
Der Übergang von „mildem“ zu „schwerem“ Verschleiß findet zwar immer bei einer ver-
gleichbaren Verschleißrate statt (3·10-2 bzw. 4·10-2 mm³/m) [12, 94], jedoch reduziert sich mit 
steigender Temperatur die dafür notwendige kritische Last aufgrund zunehmender plasti-
scher Deformation [94].  
Im Bereich des „milden“ Verschleißes erfolgt der Übergang von Oxidations- zu Delaminati-
onsverschleiß gradiert, so dass die Zunahme des Verschleißvolumens über den Verschleiß-
weg konstant bleibt [12]. Die Übergangslast zwischen beiden Mechanismen sinkt, wenn die 
Prüfgeschwindigkeit erhöht wird. So ergibt sich z.B. aus der Erhöhung der Prüfgeschwindig-
keit von 0,1 nach 1,0 m/s eine Absenkung der Last von 160 auf 2 N [12]. Auch im Bereich 
des „schweren“ Verschleißes wird der Übergang von plastischer Deformation zu Anschmel-
zungen durch Prüfgeschwindigkeit und Prüflast gesteuert. Wird die Geschwindigkeit von 1,0 
nach 1,5 m/s erhöht, sinkt die Übergangslast von 140 nach 110 N, oberhalb (2,0 m/s) treten 
nur noch Anschmelzungen auf [12].  
Der Reibkoeffizient verringert sich bei steigender Prüfkraft (bis ca. 100 N) zunächst sehr 
stark (von 0,8 nach 0,35), danach sind die Auswirkungen eher moderat (auf 0,3 bis 200 N) 
[96]. Mit steigender Temperatur erhöht sich der mittlere Reibkoeffizient sowie dessen 
Schwankungsbreite aufgrund der zunehmenden Adhäsion [93].  
 
2.2 Flüssigphasen-Randschichtbehandlung mittels hochenergetischer 
Strahlung 
2.2.1 Allgemeine Aspekte der Flüssigphasen-Randschichtbehandlung 
Flüssigphasen-Randschichttechnologien eignen sich besonders für eine gezielte Oberflä-
chenmodifikation von Werkstoffen, die keine allotrope Umwandlung im festen Zustand auf-
weisen. Für Mg- und Al-Werkstoffe beispielsweise lassen sich die Härte als auch das Korro-
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sions- und Verschleißverhalten in der Randschicht entscheidend verbessern [13, 98-100]. 
Der Einsatz hocheffizienter Strahltechnologien, wie EB- und LB-Technologien, bietet neben 
der Möglichkeit der oberflächennahen Gefügemodifikation entscheidende Vorteile hinsicht-
lich Wirtschaftlichkeit, Präzision und Prozessflexibilität [101, 102]. Bei beiden Technologien 
handelt es sich um berührungslose Prozesse, da die Energieübertragung durch Elektronen 
(EB) bzw. Photonen (LB) erfolgt. Je nach Anwendungsgebiet ergeben sich daraus technolo-
giespezifische Vor- und Nachteile.  
Die EB-Flüssigphasen-Randschichtbehandlung erfolgt nahezu ausschließlich im Soft-
Vakuum bei 10-2 … 10-4 mbar und damit in „inerter“ Atmosphäre [103]. Im Gegensatz zum 
EB wird die inerte Atmosphäre bei der LB-Flüssigphasen-Randschichtbehandlung in der Re-
gel durch die Verwendung von Schutzgas (z.B. Ar [104] bzw. He [105]) erzeugt. Dies ermög-
licht insbesondere bei Werkstoffen, die eine hohe Affinität zu Sauerstoff haben (wie Mg-
Legierungen), eine unerwünschte Oxidation zu vermeiden. Es entspricht jedoch bereits ein 
Arbeitsdruck von 10-1 mbar (EB) einer ähnlich reinen Atmosphäre, wie sie unter Verwendung 
von Ar 99,99 erzeugt wird [103]. Die Energieeinkopplung in den Werkstoff erfolgt beim EB 
oberflächenunabhängig [101], während die Oberflächenbeschaffenheit und die damit ver-
bundenen Reflexionsvorgänge beim LB eine wesentliche Rolle im Hinblick auf die Energie-
absorption spielen [103].  
Neben dem hohen Wirkungsgrad besteht ein weiterer wesentlicher Vorteil der EB-
Technologien verglichen zu den LB-Technologien in der Möglichkeit einer nahezu trägheits-
losen Strahlablenkung. Die Beeinflussung des EB durch elektromagnetische Felder mit Ab-
lenkfrequenzen bis zu 100 kHz gestattet es, nahezu jedes beliebige laterale Muster innerhalb 
eines definierten Energieübertragungsfeldes einzustellen [101]. Durch die Verwendung ge-
eigneter Strahlführungstechniken kann das Zeit-Temperatur-Regime somit optimal an die je-
weiligen werkstoff- oder bauteilspezifischen Bedürfnisse angepasst werden [101]. Es wird 
unterschieden zwischen der Flash-Technik ohne Relativbewegung zwischen Bauteil und EB 
während der Strahleinwirkung sowie der CI-Technik (continuous interaction) mit Relativbe-
wegung zwischen Bauteil und EB. Einen Überblick über die verschiedenen Strahlführungs-
techniken gibt Abb. 14  
Über die Prozessgrundlagen zur Elektronenstrahlbehandlung sowie die Funktionsweise spe-
ziell der am IWT der TU Bergakademie Freiberg betriebenen Anlage vom Typ K26-15/80 der 
Firma pro-beam systems GmbH wurde bereits in vorangegangen Arbeiten ausführlich be-
richtet [98, 106].  
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Abb. 14. Strahlführungstechniken für die EB-Randschichtbehandlung [100] 
Unabhängig von den genannten Unterschieden bezüglich der Energieübertragung bzw. 
Energieumwandlung zwischen EB und LB sind die Wirkmechanismen im Werkstoff bei bei-
den Strahlverfahren vergleichbar. Folglich können auch die bei der Flüssigphasen-
Randschichtbehandlung mittels EB und LB erzeugten Ergebnisse für den jeweils betrachte-
ten Werkstoff miteinander verglichen werden. Aufgrund der hohen Leistungsdichte 
(103 … 105 Wcm²) ist es möglich, einen lokal begrenzten Oberflächenbereich mit einer Er-
wärmgeschwindigkeit von 103 … 104 K/s bis in eine bestimmte Tiefe aufzuschmelzen. Durch 
Selbstabschreckung erstarrt die Schmelze mit sehr hohen Abkühlgeschwindigkeiten von 
ebenfalls 103 … 104 K/s [101]. Daraus resultiert eine deutliche Gefügefeinung innerhalb der 
Behandlungszone sowie die Bildung eines metastabilen Gefügezustandes (Nichtgleichge-
wichtsgefüge) mit stark erweiterten Löslichkeitsbereichen für bestimmte Legierungselemente 
oder auch die Bildung nanokristalliner und amorpher Phasen [14, 101, 102].  
Die Flüssigphasen-Randschichtbehandlung kann ohne Verwendung von Zusatzstoffen, folg-
lich ohne Veränderung der chemischen Zusammensetzung in der Schmelzzone, durch Um-
schmelzen (Kap. 2.2.2) (Abb. 15a) oder mit Zusatzstoffen, d.h. mit Veränderung der chemi-
schen Zusammensetzung im behandelten Bereich, durch gezieltes Legieren, Dispergieren 
bzw. Dispersionslegieren (Kap. 2.2.3) (Abb. 15b-c) erfolgen. Die genaue Beschreibung der 
einzelnen Behandlungsverfahren ist den entsprechenden Kapiteln (2.2.2 und 2.2.3) zu ent-
nehmen. 









Abb. 15. Verfahren der Flüssigphasen-Randschichtbehandlung schematisch am Beispiel des EB 
[nach 101] 
 
2.2.2 Flüssigphasen-Randschichtbehandlung ohne Zusatzstoff: Umschmel-
zen 
2.2.2.1 Verfahrensspezifische Grundlagen 
Beim Umschmelzen (Abb. 15a) mit dem LB bzw. EB (LBU bzw. EBU) wird der Werkstoff 
mittels hochenergetischer Strahlung bis in eine Tiefe von 0,1 … 3,0 (10) mm sehr schnell 
aufgeschmolzen [101]. Die erforderliche Behandlungstemperatur (TB) liegt oberhalb der 
Schmelztemperatur des zu behandelnden Materials (TS,GW) [101]. Aufgrund des hohen Tem-
peraturgradienten zwischen der geschmolzenen Oberfläche und dem darunter liegenden 
Substrat kommt es zu einer raschen Erstarrung durch Selbstabschreckung [101, 107]. Der 
wesentliche Effekt des Umschmelzens beruht auf Kornfeinung [101] sowie der Bildung von 
Nichtgleichgewichtsphasen [14]. Beim Umschmelzen handelt es sich um eine Randschicht-
technologie ohne Verwendung von Zusatzstoffen und demzufolge ohne Veränderung der 
chemischen Zusammensetzung im oberflächennahen Bereich [101]. Dennoch können sich 
durch z.B. Ausdampfen leicht flüchtiger Elemente mit hohem Dampfdruck, wie z.B. Mg, Zn 
oder Mn, und damit der Anreicherung weniger flüchtiger Elemente geringfügige Änderungen 
in der chemischen Zusammensetzung ergeben [108-113]. Die Neigung zum Ausdampfen er-
höht sich beim Arbeiten im Vakuum durch den geringen Umgebungsdruck.  
Durch sehr hohe Abkühlgeschwindigkeiten sind auch die Keimbildungsraten extrem hoch. 
Das dadurch beschränkte Wachstum resultiert verglichen zum Ausgangszustand in einer 
deutlichen Gefügefeinung mit feinerer Phasenverteilung [74]. Sowohl die Übersättigung als 
auch die Neuverteilung von Phasen können entscheidende Auswirkungen auf das Korrosi-
onsverhalten haben und ebenso zu Härtesteigerungen sowie zur Verbesserung der Ver-
schleißeigenschaften führen.  
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2.2.2.2 Randschicht-Umschmelzen von Mg-Werkstoffen 
Bereits Untersuchungen aus den 1980er Jahren zeigten, dass durch ein Randschicht-
Umschmelzen sowohl die Härte, als auch die Korrosions- und Kriechbeständigkeit von Mg-
Legierungen positiv beeinflusst werden können [114-117]. 
Als Energiequellen zum Randschichtumschmelzen von Mg-Werkstoffen wurden kontinuier-
lich arbeitende CO2- [58, 107, 109, 118-120], Nd:YAG- [74, 108, 121, 122] oder Diodenlaser 
[123-125] bzw. gepulste Nd:YAG- [111-113, 126-128] oder Excimer-Laser [129-131] einge-
setzt. Aufgrund der starken Reaktivität und Oxidationsneigung von Mg wurden diese Prozes-
se nahezu ausschließlich unter Schutzgasatmosphäre durchgeführt. Für eine bessere Ein-
kopplung des LB in den Werkstoff und eine möglichst hohe Energieabsorption wurden die 
Oberflächen vor der Behandlung mit Graphit bestrichen [132] oder gestrahlt [74]. In der Lite-
ratur wird zum Randschichtumschmelzen nur ein Einsatz des EB beschrieben, wo dieser ge-
pulst im Plasma verwendet wurde [133].  
Neben der im Fokus dieser Arbeit stehenden Legierung AZ91 wurden außerdem die Auswir-
kung des Randschichtumschmelzens für die Mg-Legierungen AZ31 [58, 123, 126, 131], 
AZ61 [123], AZ81 [128], AM50 [119], AM60B [109, 124], ACM270 [108], MEZ [107], WE43 
[58] sowie ZE41 [122] untersucht. 
Schichtausbildung: 
Sehr geringe Energieeinträge führten bei AZ91 zur Ausbildung sehr dünner, extrem spröder 
Schichten (4…13 µm) [129, 130, 133] oder nur zum selektiven Aufschmelzen der Sekundär-
phase Mg17Al12 an der Oberfläche [125, 132, 134]. Unter Verwendung höherer Energieein-
träge wurden Umschmelzschichten mit einer Dicke im Bereich 0,1 mm [111, 112] bis 1,5 mm 
[107, 118, 127] generiert, die eine gute schmelzmetallurgische Anbindung an den Grund-
werkstoff [120, 127] zeigten und nahezu riss- und porenfrei waren [111, 118]. Sehr kurze In-
teraktionszeiten der energiereichen Strahlung mit dem Werkstoff führen bei AZ91 zur Ausbil-
dung nur schmaler Wärmeeinflusszonen von <50 µm [113, 127] bis max. 100 µm [132].  
Bei geringen Strahlenergien oder hohen Vorschubgeschwindigkeiten waren die Schichten 
sehr dünn bzw. kam es zu ungleichmäßigem Aufschmelzen und grobschuppigen Oberflä-
chen. Porosität und Kraterbildung waren hingegen das Ergebnis hoher Energieeinträge oder 
geringerer Vorschubgeschwindigkeiten [107, 119, 127] und resultieren aus dem Ausdampfen 
niedrigschmelzender Elemente wie Mg, Zn oder Mn [127, 129] sowie aus dem Freisetzen 
von im Grundwerkstoff gelöstem Wasserstoff [129]. Mit steigendem Energieeintrag nimmt ei-
nerseits die Umschmelztiefe und andererseits die Oberflächendeformation zu [125]. Bei ge-
pulsten Laserprozessen haben sowohl die Pulsdauer als auch die Pulsanzahl (Pulsfrequenz) 
Einfluss auf die Behandlungstiefe, die sich mit zunehmender Pulszahl erhöht, wobei die Po-
rosität zunimmt [130]. Hohe Pulsfrequenzen bewirken außerdem das Entstehen von Mikro-
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rissen in den Überlappungsbereichen, was vermutlich auf thermische Spannungen und 
Überhitzung zurückzuführen ist [129, 130] (Abb. 16a).  
  
a) Oberflächenausbildung bei 10 
(I) und 50 (II) Pulsen [129] 
b) Gefügeausbildung bei 1400 W (I: kleiner DAS) und 1600 W 
(II: gröberer DAS) [120] 
Abb. 16. Oberflächenausbildung (a) und Erstarrungsmorphologien des Mg-Mischkristalls (b) in der 
LB-umgeschmolzenen Zone für AZ91 in Abhängigkeit vom Energieeintrag 
Grundsätzlich führt eine geringere Abkühlgeschwindigkeit durch höhere Strahlenergie 
und/oder niedrigere Vorschubgeschwindigkeiten zu einem gröberen Gefüge (Abb. 16b, I-II) 
[119, 120]. Die Abkühlgeschwindigkeit verringert sich ausgehend von der Oberfläche in Rich-
tung Übergang zum Grundwerkstoff. Korngröße und Dendritenarmabstand nehmen folglich 
mit der Umschmelztiefe zu [108, 111, 113, 119, 122]. Die Korngrößen einer maximal 200 µm 
dicken Umschmelzschicht auf AZ91 lagen im Bereich 0,7 µm bis 2,1 µm mit einer mittleren 
Korngröße von <1 µm [111, 113, 127]. Bei größeren Umschmelztiefen wurden am Übergang 
zum Grundwerkstoff Korngrößen bis 10 µm gemessen [14]. Ebenso kommt es beim Generie-
ren mehrerer nebeneinanderliegender Behandlungsbahnen in den Überlappungszonen zur 
Gefügevergröberung [113]. Die erzielten Eigenschaftsverbesserungen sind beim Rand-
schichtumschmelzen hauptsächlich auf diese Gefügefeinung und die Mischkristallübersätti-
gung (Mischkristallhärtung) im behandelten Bereich zurückzuführen [14, 107]. 
Obwohl beim Randschichtumschmelzen ohne Zusatzstoff gearbeitet wird, kann es durch das 
bereits im Zusammenhang mit der Porenbildung erwähnte selektive Ausdampfen einzelner 
Elemente zur Veränderung der chemischen Zusammensetzung kommen. Vor allem Mg und 
Zn neigen aufgrund ihres niedrigen Schmelzpunktes und hohen Dampfdrucks zum Sublimie-
ren. Die Folge ist eine Anreicherung von Al in der Behandlungszone und die Ausbildung ei-
nes Konzentrationsgradienten in der Umschmelzschicht [108-113]. Hinsichtlich der für die 
Korrosionseigenschaften extrem schädlichen Elemente Fe, Ni und Cu wurde keine Konzent-
rationserhöhung festgestellt [111]. Der entstandene Nichtgleichgewichtszustand führt zur 
Übersättigung des Mg-Mischkristalls mit Al und zu Al-Konzentrationen von 10…12 Gew.% in 
der α-Phase [112, 113, 130] sowie 30…33 Gew.% in der β-Phase [112, 113]. Das im α-Mg 
zwangsgelöste Al steht nicht mehr zur Bildung der Mg17Al12-Phase zur Verfügung. Damit ver-
ringert sich deren Anteil in der Umschmelzzone [120]. Das selektive Ausdampfen von Mg 
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und die damit verbundene Anreicherung von Al können diesen Effekt jedoch kompensieren 
oder sogar zu einer Erhöhung des Volumenanteils der β-Phase führen [111]. Das selektive 
Ausdampfen von Mg wurde jedoch nicht in jedem Fall beobachtet [58]. 
Die Erstarrungsmorphologie des α-Mischkristalls ist in den auf AZ91 generierten Um-
schmelzschichten sowohl dendritisch [74] als auch zellular [127] oder eine Mischform aus 
beidem [110-113, 128]. Der höchste Temperaturgradient in dem jeweiligen Bereich bestimmt 
die Erstarrungsrichtung der Dendriten. Verhältnismäßig grobe α-Mg-Dendriten wachsen epi-
taktisch vom Übergang zwischen Grundwerkstoff und Umschmelzschicht auf [110, 112, 113]. 
Unterschiedliche Abkühlraten im Laserprozess mit dem Maximum nah an der Oberfläche 
führen dort zu fein stengelförmigen und senkrecht zur Oberfläche ausgerichteten α-Mg-
Dendriten [108, 128]. Die niedrigschmelzende β-Phase Mg17Al12 wird in den interdendriti-
schen Bereichen oder an den Korngrenzen ausgeschieden [111]. Sehr hohe Abkühlraten un-
terdrücken die Bildung eines entarteten Eutektikums [14].  
Die generierten Schichten zeigten eine homogene Verteilung der Legierungselemente [127]. 
Die für AZ91 typischen Al8Mn5-Einschlüsse (< 1 µm, angrenzend an die β-Phase) bzw. AlMn-
Einschlüsse (< 5 µm) lösen sich aufgrund ihres hohen Schmelzpunktes (TS > 1100 °C [135]) 
nicht [130] oder nur teilweise [111] auf, zeigen aber in der Umschmelzschicht eine deutlich 
gleichmäßigere Verteilung gegenüber dem Ausgangszustand [111]. Weiterhin wurde eine 
Mn-Anreicherung im obersten Bereich der Umschmelzschicht beobachtet, die zu einer Ab-
senkung des für die Korrosion relevanten Fe/Mn-Verhältnisses, dessen kritischer Wert bei 
0,032 liegt (vgl. Kap. 2.1.3.4), führen und die Korrosionseigenschaften positiv beeinflussen 
soll [111]. 
Korrosionsverhalten: 
Hinsichtlich des Korrosionsverhaltens führt die homogene, sehr feine Verteilung der Phasen 
nach dem Umschmelzen und das damit reduzierte Anode/Kathode-Verhältnis, basierend auf 
der Gefügefeinung, zu einem reduzierten, eher flächigen Korrosionsangriff im Vergleich zur 
stark lokalisierten Korrosion und der Bildung von tiefen Korrosionsclustern bei den Grund-
werkstoffen [107-109, 125, 130]. Tritt lokale Korrosion aufgrund lokaler Potentialdifferenzen 
auf, sind der Ausgangspunkt entweder die an die Sekundärphase angrenzende Gebiete 
[107, 109] oder die Kornmitte [108] der α-Mg-Körner. Weiterhin wird die Bildung eines dün-
nen Mg(OH)2-Films an der Oberfläche der Proben für die Verbesserung der Korrosionsei-
genschaften verantwortlich gemacht. Nach dem Umschmelzen bildet sich dieser Film deut-
lich dichter und stabiler aus und ist aufgrund dicht beieinander liegender Ausscheidungen 
besser mit der Umschmelzschicht verankert [107, 108]. 
Tauchtests in 3,5% [125] und 5% [111] NaCl unter Bestimmung der Wasserstoffentwick-
lungsrate zeigen insbesondere für größere Umschmelztiefen auf AZ91 (600…750 µm) eine 
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Verschlechterung des Korrosionsverhaltens des behandelten Materials gegenüber dem 
Grundwerkstoff (Abb. 17a). Da randschichtumgeschmolzene Proben im Vergleich zum Aus-
gangszustand eher einen flächigen Korrosionsangriff mit wenigen kleinen, sporadisch verteil-
ten Löchern aufweisen (Abb. 17b) [111, 125, 130], ergaben die anhand der Tafelextrapolati-
on berechneten Korrosionsraten eine gute Übereinstimmung mit den aus der Wasser-
stoffentwicklung ermittelten Korrosionsraten [125]. Für Schichtdicken von ~ 300 µm wurde 
anhand von Querschliffen die Ausbildung eines dünnen, rissbehafteten Oberflächenfilms (ca. 
3 µm) nachgewiesen, welcher hauptsächlich aus Mg, Al und O besteht [125]. Die Korrosions-
rate von umschmelzbehandelten Proben reduzierte sich gegenüber den Grundwerkstoffen 
um 30% (AZ31), 66% (AZ61) und 87% (WE43) [58], wobei sich der höhere Al-Gehalt im 
Ausgangszustand bei AZ61 gegenüber AZ31 positiv bemerkbar macht. Nach dem Um-
schmelzen und Auslagern der Proben über zehn Tage in 5% NaCl betrug die Korrosionsrate 
von AZ61 verglichen mit AZ31 nur 30% [58]. 
Durch Homogenisierungsglühen beseitigte Restspannungen, die aus Volumenkontraktion 
resultieren, können das Korrosionsverhalten positiv beeinflussen [111]. 
Die Auswertung potentiodynamischer Polarisationstests zur Bewertung des Korrosions-
verhaltens umgeschmolzener Randschichten auf AZ91 in NaCl-Lösungen mit verschiedenen 
Konzentrationen war sehr widersprüchlich. Das Korrosionspotential Ecorr einer 600…750 µm 
dicken Umschmelzschicht verschiebt sich um 40 mV (3,5% NaCl) [125] bzw. 300 mV 
(0,001 M NaCl) [74] in positive Richtung, einmal mit einem deutlichen Anstieg der Korrosi-
onsstromdichte ikorr um das 30-fache [125] und einmal mit einem Abfall auf 1/3 [74] gegen-
über dem Grundwerkstoff, verbunden mit einer geringer werdenden Differenz zwischen 
Loch- und Korrosionspotential als Zeichen für eine steigende Anfälligkeit gegenüber Loch-
korrosion.  
Für andere Mg-Legierungen ließ sich anhand potentiodynamischer Polarisationstests in 
3,5% NaCl eine Verbesserung des Korrosionspotentials um + 340 mV (MEZ) [107], 
+ 100 mV (AZ31) [126] bzw. + 20 mV (AM60B) [109] nachweisen. Die zugehörigen Korrosi-
onsstromdichten wurden um 98% (MEZ) [107] und 85% (AM60B) [109] gesenkt, was auf die 
Anreicherung der α-Phase mit Al und damit die Unterdrückung der kathodischen Aktivität zu-
rückgeführt wurde [109]. Auch in 0,001 M NaCl konnte das Korrosionspotential um +300 mV 
(AZ61) [74] und +50 mV (ZE41) [122] verbessert werden, jedoch mit einer Verringerung [74] 
oder einer nur sehr schwachen Ausprägung [122] des Passivbereichs. Hinsichtlich des Pola-
risationswiderstandes als Indiz für den Korrosionswiderstand wurde nach dem Umschmelzen 
konträr sowohl eine deutlich Erhöhung (MEZ) [107] als auch eine Reduzierung (ACM720) 
[108] festgestellt. 
Bei sehr dünnen Umschmelzschichten auf AZ91 (13 µm) zeigt sich hingegen in 3,5% NaCl 
eine Verschiebung des Korrosionspotentials um 100 mV in negative Richtung [129, 130]. 
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Das Lochfraßpotential bleibt konstant, womit sich ein Passivbereich über mehr als 100 mV 
als Indiz für eine bessere Resistenz gegenüber Lochfraß ergibt [129, 130] (Abb. 17c). 
   
a) Korrosionsrate in 5% NaCl [111] b) korrodierte Ober-
fläche [111] 
c) Stromdichte-Potential-Kurven in 
3,5% NaCl [130] 
Abb. 17. Korrosionsrate und korrodierte Oberfläche nach Tauchtests in 5% NaCl-Lösung (a-b) sowie 
Stromdichte-Potential-Kurven in 3,5% NaCl-Lösung (c) nach dem LBU von AZ91D in Ab-
hängigkeit vom Energieeintrag  
Härte und Verschleiß: 
Hinsichtlich der Härte bewirken kleinere Korngrößen und/oder feinere Dendritenarmabstän-
de steigende Härtewerte [107, 119, 127]. Die von der Oberfläche in Richtung Grundwerkstoff 
zunehmende Korngröße führt zur Ausbildung eines Härtegradienten in den Umschmelz-
schichten mit den höchsten Härtewerten an der Oberfläche [107, 108, 119, 123]. 
Für AZ91 wurden Härtesteigerungen auf max. 115 HV0,1 [118] gegenüber 70 HV0,1 im 
Grundwerkstoff [118] bzw. eine maximale Oberflächenhärte von 130 HV0,005 [120] gemes-
sen. Bei vergleichbarer Schichtdicke zeigten die Härtewerte eine deutliche Abhängigkeit von 
der Vorschubgeschwindigkeit (Abb. 18a) [120] sowie der verwendeten LB-Leistung [120, 
127]. Im Hinblick auf andere Mg-Legierungen lagen die gemessenen Oberflächenhärtewerte 
für AZ61 bei 140 HV0,1 (+100%) [123], für AZ31 bei 120 HV0,1 (+85%) [123] und für MEZ 
bei 100 HV0,025 (+180%) [107]. Moderate Härtesteigerungen wurden für ACM720 mit 
70 HV0,1 (+20%) [124], für AM50 mit 55…75 HV0,1 (+40…85%) [119] und für AM60B mit 70 
HV0,1 (+20%) [124] erzielt. Die Legierung WE54 hingegen verzeichnete aufgrund des T6-
Wärmebehandlungszustandes des Ausgangsmaterials nach dem Umschmelzen einen Här-
teabfall auf 85 HV0,1 (-10%) [118]. Im Weiteren wurde gezeigt, dass deutlich höhere Abkühl-
raten im Fall einer Kühlung des Grundwerkstoffs mit flüssigem Stickstoff durch die Bildung 
teilweise amorpher Strukturen für AZ31 Härtesteigerung bis auf knapp 150 HV0,005 (+130%) 
bewirken [126]. 
Die Verbesserung des Verschleißverhaltens wird mit den erzielten Härtesteigerungen in 
Zusammenhang gebracht [108, 119]. Die prozentuale Verbesserung des Verschleißvolu-
mens nimmt mit steigender Normalkraft ab und liegt für Normalkräfte von 1 N, 5 N, 20 N bzw. 
30 N im Bereich von 42% (AM50) [119], 33%, 14% (ACM720) [108] bzw. 20% (MEZ) [107]. 
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Der spezifische Verschleißkoeffizient von AZ31 und AZ61 zeigt nach dem Umschmelzen ei-
ne Verbesserung um 50%, wobei der höhere Gehalt an β-Phase den Verschleißkoeffizienten 
von AZ61 gegenüber AZ31 jeweils um 30% reduziert [123]. Im Gegensatz dazu zeigt sich für 
AM60B insbesondere bei kleinen Lasten (10 N) und langsamen Geschwindigkeiten (0,1 m/s) 
eine Verschlechterung des spezifischen Verschleißkoeffizienten um 20%, aber eine Reduzie-
rung des Reibkoeffizienten um 25% [124]. Keine Verbesserung des Reibkoeffizienten wurde 
hingegen für AM50 beobachtet. Nach einer Einlaufphase von 200 s mit µ = 0,18 steigt der 
Reibkoeffizient für alle Zustände sprunghaft auf µ = 0,38 [119].  
In Abhängigkeit von der aufgebrachten Normalkraft und der Prüfgeschwindigkeit wurden ver-
schiedene Verschleißmechanismen beobachtet. Bei kleinen Prüflasten und niedrigen Ge-
schwindigkeiten trat Oxidation sowie Abrasion (Abb. 18b) [124] in Form von Mikropflügen 
und Mikroschneiden [108, 123] auf. Das Pflügen von Abrasivpartikeln führt zur Ausbildung 
langer, tiefer Furchen [123] einhergehend mit plastischer Deformation und Ermüdung, was 
schließlich zum Versagen führt [119]. Mit steigender Prüflast sowie Prüfgeschwindigkeit kam 
es zunehmend zu Adhäsion, Delamination und plastischen Deformationen (Abb. 18b) [124]. 
Hohe Anteile an der harten Sekundärphase Mg17Al12 scheinen als Barriere gegen die Aus-
breitung von Mikrorissen, Abrieb und plastische Deformation während des Verschleißvor-
gangs zu wirken [58, 123]. Sehr hohe Lasten (250 N) führen zu massiver Oberflächendefor-
mationen und lokalen Oberflächenanschmelzungen [124]. 
  
a) Härteprofile für Vorschubgeschwindigkeiten 
von 300 … 900 mm/min für AZ91D [120] 
b) Verschleißmechanismen bei Stift-Scheibe-
Trockenverschleißtests für AM60B [124] 
Abb. 18. Härtewerte in Abhängigkeit von der Vorschubgeschwindigkeit (a) und auftretende Ver-
schleißmechanismen in Abhängigkeit von der Prüflast und -geschwindigkeit bei Trockenver-
schleiß (b) für verschiedene LB-umgeschmolzene AZ-Legierungen 
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2.2.3 Flüssigphasen-Randschichtbehandlung mit Zusatzstoff: Umschmelzle-
gieren, Dispergieren, Dispersionslegieren und Auftragen 
2.2.3.1 Verfahrensspezifische Grundlagen 
Bei den Verfahren der Flüssigphasen-Randschichtbehandlung mit Zusatzstoffen können die-
se verschiedenartig zugeführt werden. Bei einem einstufigen Prozess wird der Zusatzstoff in-
situ in Form von Pulver oder Draht zugegeben [136-138]. Alternativ kann die Randschichtbe-
handlung in einem zweistufigen Prozess erfolgen, bei welchem der Zusatzstoff ex-situ mittels 
thermischen Spritzens [105] oder in Form von Pulver oder Paste [139-143] vordeponiert und 
anschließend mittels hochenergetischer Strahlung in die Oberfläche eingebracht wird.  
Beim Umschmelzlegieren (LBUL bzw. EBUL) (Abb. 15b) werden Grund- und Zusatzstoff bis 
in eine Tiefe von 0,1 … 3,0 (10) mm auf eine Temperatur (TB) oberhalb der Schmelztempera-
tur des Grund- (TS,GW) sowie des Zusatzstoffes (TS,ZS) erwärmt [101]. Der im Idealfall kom-
plett aufgeschmolzene Zusatzstoff wird mit dem im oberflächennahen Bereich ebenfalls 
schmelzflüssigen Grundwerkstoff vermischt. Nach dem Erstarren durch Selbstabschreckung 
bildet sich an der Oberfläche des behandelten Werkstoffs eine Schicht mit veränderter che-
mischer Zusammensetzung sowie Struktur- und Gefügeausbildung [101]. Im Vergleich dazu 
enthält der Zusatzstoff beim Dispersionslegieren (LBDL bzw. EBDL) mindestens eine 
Komponente, deren Schmelzpunkt oberhalb der Behandlungstemperatur liegt (z.B. Hart-
stoffpartikel) (Abb. 15c) [101]. Einen Sonderfall stellt in diesem Zusammenhang das reine 
Dispergieren (LBD bzw. EBD) dar, bei welchem Hartstoffpartikel ohne Verwendung einer 
zusätzlichen Legierungskomponente direkt in die aufgeschmolzene Oberfläche eingegeben 
werden [136, 144, 145]. Im Idealfall sind sowohl beim Dispersionslegieren als auch beim 
Dispergieren die unaufgeschmolzenen Partikel nach dem Erstarren der Schmelze gleichmä-
ßig in der Behandlungszone verteilt und tragen damit zur Verbesserung des Verschleißver-
haltens bei.  
Im Fall des Auftragens (LBA bzw. EBA) (auch Cladding) liegt die Behandlungstemperatur 
analog zum Umschmelzlegieren ebenfalls oberhalb des Schmelzpunktes von Grundwerkstoff 
sowie Zusatzstoff [101]. Der Grundwerkstoff wird hier jedoch nur bis in geringe Tiefen von 
0,05 … 0,25 mm in den flüssigen Zustand überführt, womit sich nach schnellem Erstarren 
eine auf dem Grundwerkstoff fest haftende Schicht bildet (Abb. 15d) [101]. Die chemische 
Zusammensetzung der entstandenen Legierungsschicht weicht damit nur wenig von der des 
Zusatzstoffes ab.  
Für alle genannten Verfahren kann der Legierungsanteil über den Energieeintrag sowie die 
Prozessgeschwindigkeit und den daraus resultierenden Anteil an aufgeschmolzenen Grund-
werkstoff gesteuert werden.  
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2.2.3.2 Umschmelzlegieren, Dispergieren, Dispersionslegieren und Auftragen auf Mg-
Werkstoffen 
Bei der Randschichtbehandlung von Mg-Werkstoffen unter Verwendung von Zusatzstoffen 
kam nahezu ausschließlich der LB als Energiequelle zur Anwendung [104, 105, 133, 137-
143, 146-148]. Sehr vereinzelt wurde aber auch mit dem EB [13] bzw. Lichtbogen gearbeitet 
(GTA) [136, 145, 149]. Als Basismaterialien waren bei diesen Arbeiten hauptsächlich die 
häufig im Automobilbau eingesetzten Mg-Legierungen der Aluminium-Zink-Serie, wie AZ31 
[105, 136, 145, 146, 149] und AZ91 [104, 133, 139, 140-142, 147], aber auch die kriechfeste 
Legierung MRI 153M [143] sowie weitere Legierungen [137, 138, 148] Gegenstand der Un-
tersuchungen.  
Unter dem Aspekt der Verbesserung des Korrosionsverhaltens von Mg-Werkstoffen (vgl. 
Kap. 2.1.3.3) in Kombination mit möglicher Härtesteigerung kamen als Zusatzstoffe vor allem 
Al [150, 151] und Al-Si [105, 137-140, 146, 152-155] zum Einsatz. Sehr häufig wurde AlSi12 
verwendet [105, 137-140, 154-156], aber auch AlSi20 [105, 146, 153], AlSi30 [152, 157] oder 
AlSi40 und AlSi60 [152] bis hin zu 80 Gew.% Si [140]. Trotz der bekannten, negativen Wir-
kung der Elemente Cu und Ni verwendeten einige Untersuchungen auch Al-Cu- [133, 148] 
bzw. Al-Ni-Zusatzstoffe [141, 148], deren Anteile an Cu bzw. Ni im Bereich von 33 Gew.% 
bzw. 15 Gew.% lagen. Außerdem wurde das Einlegieren von reinem Ni-Pulver in die Ober-
fläche von Mg untersucht [104]. Mit dem Fokus der Verbesserung des Verschleißverhaltens 
wurden durch Dispergieren Hartstoffpartikel wie SiC [136] oder B4C [145] bzw. durch Disper-
sionslegieren ein Gemisch aus Al und Hartstoffpartikeln wie Al-SiC [142, 149], Al-Al2O3 [143, 
147] bzw. AlSi20-TiC [146] in die Mg-Oberfläche eingebracht. Die Anteile der Hartstoffparti-
kel in den Zusatzstoffgemischen betrugen dabei 10 … 95 Gew.%. Die Partikelgrößen variier-
ten im Bereich 20 … 100 µm [142, 143, 146, 147, 149]. In einem Fall wurde auch mit Nano-
partikeln (40 nm) gearbeitet [142]. 
Die Randschichtbehandlung zur Einbringung dieser Zusatzstoffe in die Oberfläche der Mg-
Legierungen erfolgte einerseits als zweistufiges Verfahren mit vorherigem Auftragen der Zu-
satzstoffe durch thermisches Spritzen [105] bzw. als Pulver oder Paste [139-143] und an-
schließendem Umschmelzen mit dem Laserstrahl (LB). Die Dicken der Deponierschichten für 
die Pasten lagen im Bereich 0,5 … 0,7 mm [140, 141] und für Pulver bei 1 mm [133]. Für 
beide Prozesse müssen Vorkehrungen wie die Nutzung von Schutzgas, z.B. Ar [104, 133, 
136, 139, 141, 143] bzw. He [105, 146] getroffen werden, so dass kein Sauerstoff in das 
Schmelzbad gelangt. Im Gegensatz dazu wirkt das Vakuum bei der EB-
Randschichtbehandlung per se als „inerte“ Atmosphäre. Andererseits kamen einstufige Ver-
fahren zum Einsatz, wie z.B. das Pulverauftragen mittels LB bzw. GTA, bei denen die Pul-
verzufuhr simultan erfolgte [136-138]. 
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Schichtausbildung: 
Es gelang defektfreie Schichten ohne Risse und/oder Porosität herzustellen [136, 139, 140]. 
Zum Teil wiesen die Schichten Risse auf, hatten aber eine defektfreie Anbindungszone [142, 
143]. Unter Verwendung von Al-Si-Zusatzstoffen waren rissfreie Schichten nur durch Vor-
wärmen zu erzeugen [152]. Die generierten Schichtdicken lagen im Bereich von 0,3 … 2,1 
mm [133, 136, 141, 143, 147] und wurden über den Energieeintrag gesteuert [136, 143, 145, 
149]. Ein zu hoher Energieeintrag führte aufgrund des verdampfenden Mg zur Kraterbildung 
[140, 141, 147]. Hingegen bewirkte ein zu geringer Energieeintrag eine ungleichmäßige 
Oberflächenaufschmelzung sowie eine unregelmäßige Verteilung der Zusatzelemente im 
Schmelzbad [140, 141, 147].  
  
a) Legierungsgradient innerhalb der LB-
umschmelzlegierten Schicht mit Al-reicher (1) und Mg-
reicher Zone (2) 
b) Phasendiagramm Al-Mg-Si bei einem 
konstanten Al/Si-Verhältnis von 88,12 
Abb. 19. Schichtgefüge nach dem LB-Umschmelzen mit Ausbildung eines Legierungsgradienten (a) 
und berechnetes Al-Mg-Si-Phasendiagramm (Thermo-Calc) mit Kennzeichnung der jeweili-
gen Schichtbereiche (b) [156] 
Je kürzer die Interaktionszeit der Energiequelle mit dem Substrat und je höher die Abkühlge-
schwindigkeit ist, desto feiner wird das Schichtgefüge [136, 141, 142, 147]. Des Weiteren 
wird ein Legierungsgradient in der Schicht beobachtet [104, 141, 143]. Dieser entsteht zum 
einen durch ein höheres Angebot an Legierungselementen im randnahen Bereich und zum 
anderen durch Mg, welches wegen seines niedrigen Siedepunktes und hohen Dampfdrucks 
aus der Schicht ausdampft [143]. Stellenweise bildet sich der Legierungsgradient auch auf-
grund unzureichender Durchmischung von Grundwerkstoff und Zusatzstoff [156]. Beim LBUL 
mit AlSi12 wurde im oberen Schichtbereich ein deutlich höherer Al-Gehalt gemessen, der 
neben Mg17Al12 und Mg2Si zur Ausbildung der Al-reichen Phase Al3Mg2 führt (Abb. 19a-1). Im 
unteren Bereich besteht die LBUL-Schicht aus Mg2Si, welches sich in der bekannten „Chine-
sen-Schrift“-Morphologie sowie aus α-Mg und Eutektikum (α-Mg + Mg17Al12) ausbildet 
(Abb. 19a-2). Eine zunehmende Vorschubgeschwindigkeit bewirkt die Bildung sehr feiner, 
homogen verteilter Mg2Si-Partikel [137].  
Anhand des isoplethen Schnittes aus dem Al-Mg-Si-Phasendiagramm bei einem konstanten 
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Al:Si-Verhältnis von 88,12 (AlSi12) kann die Erstarrung der einzelnen Schichtbereiche mit 
den sich ausbildenden Gefügebestandteilen veranschaulicht werden (Abb. 19b). Bei der 
Verwendung von Zusatzstoffen mit hohen Si-Gehalten wurde außerdem die Ausbildung einer 
Mg2Si-Barriere am Übergang zum Grundwerkstoff beobachtet [105, 146, 153]. Da diese 
Phase beim Abkühlen als erstes aus der Schmelze auskristallisiert (Abb. 19b), verhindert die 
Mg2Si-Barriere ein weiteres Vermischen von Grundwerkstoff und Zusatzstoff, was zu hohen 
Al-Gehalten in der Behandlungszone führt [146]. Die Al-Konzentrationen in den legierten 
Schichten waren in Abhängigkeit vom Zusatzstoff und Aufmischungsgrad sehr unterschied-
lich und lagen bei 20 … 95 Gew.% [137, 138, 142, 143, 157]. 
Korrosionsverhalten: 
Die Verbesserung des Korrosionsverhaltens beim Legieren mit Al wird als ein kombinierter 
Effekt aus Kornfeinung und einer damit homogeneren Verteilung der Mg17Al12 Phase sowie 
der teilweise in Lösung gehenden intermetallischen Phasen und Bildung übersättigter Misch-
kristalle gesehen [61, 149]. Beim Legieren mit Al-basierten Zusatzstoffen wirkt sich der er-
höhte Anteil an Mg17Al12 aufgrund ihrer weitestgehend sehr guten Beständigkeit in chloridhal-
tigen Medien positiv auf das Korrosionsverhalten aus (vgl. Abb. 10). Beim LB-Legieren der 
Randschicht mit Al-Cu konnte das Ruhepotential um 350 mV angehoben werden [133], beim 
Legieren mit Al-Si um 300 … 390 mV [138, 154]. Sehr gute Werte hinsichtlich der Verbesse-
rung des Korrosionsverhaltens wurden beim LB-Auftragen von AlSi20 auf AZ31 erzielt. Hier 
wurde das Ruhepotential um 650 mV zu positiveren Werten verschoben [146, 153]. Ursache 
ist die sich aufgrund der hohen Si-Gehalte ausbildende Mg2Si-Barriere zwischen Substrat 
und Auftragsschicht, die eine größere Aufmischung der Al-Schicht mit Mg verhindert und 
sehr hohe Al-Gehalte im randnahen Bereich ermöglicht [105, 146].  
Eine Verschiebung des Ruhepotentials um 1020 mV und damit das beste Ergebnis wurde 
durch Aufbringen eines Schichtverbundes aus Al und Ni-Cu erreicht [148]. Trotz der positi-
ven Potentialverschiebung darf die extrem schädliche Wirkung, die Cu- und Ni-haltige Pha-
sen langfristig auf das Korrosionsverhalten haben (vgl. Kap. 2.1.3.4), nicht außer Acht gelas-
sen werden.  
Die sich beim Legieren mit Si bildende intermetallische Phase Mg2Si wirkt aufgrund des ge-
ringen Potentialunterschiedes zu Mg nicht kathodisch (vgl. Kap. 2.1.3.3). Dennoch kann die 
Anwesenheit dieser Phase in einer β-reichen Matrix (Abb. 19a-1) zu Lochkorrosion führen 
(Abb. 20a) [137]. Während des Korrosionsprozesses ändert sich die chemische Zusammen-
setzung von Mg2Si kontinuierlich durch das in Lösung gehen von Mg unter Bildung von SiO2. 
Dies führt schließlich zum Auslösen der Mg2Si-Partikel aus der Matrix und zur Bildung von 
Korrosionspits (Abb. 20b) [137].  
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a) Auslösen der Mg2Si-Partikel 
bzw. Bildung von SiO2 
b) schematische Darstellung der lokalisierten Korrosion inner-
halb der Mg17Al12-Matrix in Anwesenheit von Mg2Si 
Abb. 20. Oberflächenaufnahme (a) und schematische Darstellung (b) der lokalisierten Korrosion der 
Mg17Al12-Matrix bei Anwesenheit von Mg2Si [137] 
Härte und Verschleiß: 
Durch Bildung und Verteilung von sehr harten, intermetallischen Phasen werden bei der 
Flüssigphasen-Randschichtbehandlung mit Zusatzstoff deutliche Härtesteigerungen erzielt. 
Beim Randschichtlegieren mit Al-Si-Zusatzstoffen sind dafür die intermetallischen Phasen 
Mg17Al12 sowie Mg2Si (450 HV0,05 [155]) verantwortlich. Die Härtewerte der generierten 
Schichten lagen bei 150-170 HV0,2 [138, 140] bzw. 300 HV [136]. Geringere Aufmischungs-
grade bei LB-Auftragen führen zu einem niedrigeren Gehalt an Mg17Al12. Die Härte dieser 
Schichten wird wesentlich durch den Mg2Si-Gehalt bestimmt und ist aufgrund des hohen An-
teils an weichen α-Al begrenzt auf 135 HV0,05 [153], 150 HV0,2 [138] bzw. 230 HV0,05 
[155] mit einem charakteristischen Härtepeak am Übergang zum Grundwerkstoff (Mg2Si-
Barriere). Die gegenüber dem Grundwerkstoff verbesserte Verschleißrate um -34% (LBUL) 
bzw. -43% (LBA) korreliert nicht zwangsweise mit der Schichthärte. Als hauptsächlich auftre-
tender Verschleißmechanismus  wurde Abrasion als Folge von Tribooxidation genannt [138, 
152, 155]. Aus der Schicht herausgebrochene Partikel (z.T. Mg2Si) oxidieren während des 
Verschleißvorgangs und agieren anschließend als harte Abrasivpartikel [138, 155]. Dass 
Oxidation eine ganz wesentliche Rolle spielt, konnte anhand von Stift-Scheibe-
Trockenverschleißtests im Vakuum nachgewiesen werden. Für mit AlSi30 legierte Schichten 
war in diesem Fall kein Abtrag messbar [152]. Rückstände am Gegenkörper lassen aber 
auch auf teilweises adhäsives Verschleißverhalten schließen [155]. 
Beim Legieren mit reinem Ni-Pulver wird die Bildung vom Mg17Al12 unterdrückt und die von 
Mg2Ni gefördert, welche in den Schichten mit einem Anteil von 50 … 90% (bei Ni-Gehalten 
von 25 … 40 At.%) vorliegt [104]. Die Härtewerte erreichen 150 bis max. 300 HV0,025. Wird 
im Gegensatz dazu ein Pulvergemisch aus Al-Ni verwendet, kommt es zu keiner Reaktion 
des Ni mit dem Mg. Aufgrund der deutlich höheren Affinität von Al zu Ni bildet sich außer 
Mg17Al12 die intermetallische Phase AlNi3 [141]. Es wurden Härtewerte bis 160 HV0,1 er-
reicht. Bedingt durch die Bildung von AlCu4 beim Legieren mit Al-Cu wurden die höchsten 
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Härtewerte mit 300 … 350 HV0,005 gemessen [133]. Verglichen mit dem Ausgangszustand 
wurden ca. um die Hälfte geringere Verschleißraten beim Legieren mit Al-Cu [133], Al-Ni 
[141] und Ni [104] ermittelt. 
Sowohl beim Dispergieren von B4C bzw. SiC als auch beim Dispersionslegieren mit einem 
Al-SiC-Pulvergemisch wurden abhängig von der Hartstoffpartikelkonzentration Härtewerte 
von 120…160 HV erzielt [136, 142, 145, 149]. Unabhängig von der Schichtdicke sind die 
Hartstoffpartikel gleichmäßig verteilt, wobei deren Volumenanteil und damit die Härte mit hö-
herem Energieeintrag und steigender Schichtdicke abnimmt. Die Agglomeration von B4C-
Partikeln konnte nicht beobachtet werden [136] und es kam zu keinerlei Aufschmelzung der 
B4C- bzw. SiC-Partikel [136, 145, 149]. Hingegen wurde beim Dispersionslegieren mit einem 
Gemisch aus Al und Al2O3 eine Partikelagglomeration sowie die Bildung von Al2O3-Inseln 
(500 µm) festgestellt [143]. Die Al2O3-Partikel wurden z.T. vollständig aufgeschmolzen.  
Für nahezu alle dispergierten und dispersionslegierten Schichten war eine deutliche Verbes-
serung des Verschleißverhaltens zu verzeichnen. So konnte z.B. der Verschleißwiderstand 
beim Dispergieren um das 5,8-fache (SiC), das 6,5-fache (B4C) bzw. um bis zu einer Grö-
ßenordnung (Al2O3) reduziert werden [136, 143, 149]. Die niedrigsten Verschleißraten und 
maximalen Härtewerte stellten sich bei einem Volumenanteil von 11% B4C, 25 Gew.% Al2O3 
[147] und 30 Gew.% SiC [142] in der Schicht ein. Weil beim Dispersionslegieren mit einem 
Gemisch aus AlSi20 und TiC die TiC-Partikel mit einem Durchmesser von bis zu 100 µm zu 
groß waren, konnte lediglich eine Verbesserung des Verschleißwiderstandes um das 2,3-
fache erzielt werden [149]. 
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2.3 Fazit und Schlussfolgerungen für die eigene Arbeit 
Eine Vielzahl an attraktiven Eigenschaften, wie beispielsweise die geringe Dichte, die hohe 
spezifische Festigkeit, das gute Dämpfungsvermögen und vor allem das herausragende 
Gießverhalten machen Mg-Werkstoffe als Materialien für den Leichtbau interessant. Das 
Anwendungsspektrum wird jedoch nach wie vor durch unzureichende Korrosions- und Ver-
schleißbeständigkeit sowie geringe Warmfestigkeit und Kriechbeständigkeit limitiert 
(Kap. 2.1.1). Insbesondere die Korrosionsbeständigkeit ist ein Handycap, wenn Mg-
Komponenten während ihrer Anwendung Feuchtigkeit (vor allem chloridhaltigen Medien) o-
der dem direkten Kontakt zu edleren Materialien ausgesetzt sind (Kap. 2.1.3). Um die positi-
ven Eigenschaften von Mg-Werkstoffen nutzen zu können, ist daher oftmals ein verbessertes 
Korrosionsverhalten unerlässlich. Die große Anzahl an Untersuchungen auf diesem Gebiet 
spiegelt die Komplexität des bisher dennoch nicht vollständig verstandenen Themas wider. 
Relativ zuverlässig geht jedoch daraus hervor, dass ein steigender Al-Gehalt in der Aus-
gangslegierung sowie ein geringer Gehalt an Verunreinigungen (Fe, Cu, Ni) das Korrosions-
verhalten von Mg-Legierungen positiv beeinflussen (Kap. 2.1.3.4 und 2.1.3.3). Gründe sind 
zum einen ein geringerer Anteil an sich in Verbindung mit Verunreinigungen ausbildenden, 
stark kathodisch wirkenden intermetallischen Phasen sowie die im Vergleich zu Mg im neut-
ralen pH-Bereich deutlich schützendere Oxidschicht. 
Im komplexen Zusammenspiel zahlreicher Einflussgrößen ist ebenso die Morphologie der 
sich unter Zugabe von Al ausbildenden Sekundärphase Mg17Al12 von entscheidender Bedeu-
tung (Kap. 2.1.3.5). Hohe Al-Gehalte und hohe Abkühlgeschwindigkeiten begünstigen eine 
fein-netzwerkartige Struktur dieser intermetallischen Phase und lassen diese als Korrosions-
barriere wirken. Da die für diesen Barriere-Effekt notwendige Gefügemorphologie nicht mit 
den Abkühlgeschwindigkeiten konventioneller Gießverfahren erzielbar ist, kamen neue Ver-
fahren wie Inertgasverdüsung, Melt-Spinning, Schmelzextraktion oder das Umschmelzen 
mittels hochenergetischer Strahlung (bevorzugt Laserstrahl (LB), aber auch Elektronenstrahl 
(EB)) zum Einsatz (Kap. 2.1.3.7). 
Zahlreiche Untersuchungen zum Randschicht-Umschmelzen zeigten die positive Auswirkung 
einer starken Gefügefeinung auf die Korrosionsbeständigkeit verschiedener Mg-Werkstoffe 
(Kap. 2.2.2.2). Neben der Modifikation der Sekundärphase durch Umschmelzen ist ein weite-
rer Ansatz in der Erhöhung des Al-Gehaltes im oberflächennahen Bereich durch Rand-
schichtlegieren oder -auftragen unter Verwendung Al-haltiger Zusatzstoffe zu sehen. Somit 
können die positiven Eigenschaften einer Mg-Legierung im Werkstoffkern erhalten bleiben 
und gleichzeitig kommen die guten Korrosionseigenschaften einer Al-Legierung im Bereich 
der Randschicht zum Tragen (Kap. 2.1.3.3). Die im Vergleich zum Ausgangszustand erhöhte 
Schichthärte durch höhere Anteile der Sekundärphase trägt gleichermaßen zu einem ver-
besserten Verschleißverhalten bei.  
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Für die vorliegende Arbeit ergeben sich daraus folgende Schlussfolgerungen: 
Unter dem Aspekt der Verbesserung des Korrosionsverhaltens ist es zielführend, eine Aus-
gangslegierung mit einem verhältnismäßig hohen Al-Gehalt sowie möglichst geringem Ver-
unreinigungsgrad zu wählen. Der gewählte Ausgangswerkstoff soll aber auch ein breites 
Anwendungsspektrum haben.  
Beim EB-Umschmelzen ohne Verwendung von Zusatzstoff liegt der Fokus auf der Erzeu-
gung einer sehr feinen und netzwerkartigen Struktur der Sekundärphase Mg17Al12 durch ge-
zielte Variation der Strahlführungsparameter in Kombination mit hohen Abkühlgeschwindig-
keiten durch Selbstabschreckung. Riss- und Porenfreiheit der Umschmelzschichten sind von 
entscheidender Bedeutung.  
Im Fall des EB-Umschmelzlegierens ist bei der Wahl des Zusatzstoffes in erster Linie auf ei-
ne gute elektrochemische Verträglichkeit mit dem Ausgangsmaterial zu achten. Wie aus der 
Literatur ersichtlich, bieten sich hier vor allem Al-basierte Zusatzstoffe an. Neben der Ver-
besserung des Korrosionsverhaltens trägt der dadurch erhöhte Anteil an harter intermetalli-
scher Phase Mg17Al12 zur Härtesteigerung und zu einem verbesserten Verschleißverhalten 
der erzeugten Schichten bei. Riss- und Porenfreiheit der Legierungsschichten sind hier 
ebenso von Bedeutung wie ein gleichmäßiges Aufschmelzen des Zusatzstoffes als auch das 
homogene Durchmischen von Zusatzstoff und Grundwerkstoff.  
Bei den bisher durchgeführten Untersuchungen zur Flüssigphasen-Randschichtbehandlung 
von Mg-Werkstoffen wurde hauptsächlich der LB als Energiequelle unter Schutzgasat-
mosphäre verwendet. Es gibt bisher nahezu keine Untersuchungen zur Flüssigphasen-
Randschichtbehandlung von Mg-Legierungen mittels EB. Im Vergleich zum LB hat die EB-
Technologie entscheidende Vorteile im Hinblick auf die flexible Gestaltung geeigneter ther-
mischer Zyklen unter Nutzung verschiedener Strahlführungstechniken, sehr hoher Prozess-
geschwindigkeiten und der Prozessführung im Vakuum. Damit ergibt sich ein deutlich breite-
res Spektrum an Möglichkeiten zur Erzeugung rissfreier sowie porenarmer Umschmelz- und 
Legierungsschichten mit guter schmelzmetallurgischer Anbindung an den Grundwerkstoff 
und geringen Oberflächendeformationen.  
Bei der Flüssigphasen-Randschichtbehandlung mittels LB kam es unter Verwendung von 
Zusatzstoffen zu einem ungleichmäßigen Aufschmelzen oder zu Zusatzstoffagglomeratio-
nen. Beim EB hingegen bieten die hocheffiziente Strahlablenktechnik sowie die Verwendung 
von Mehrspottechniken mit lokaler Strahloszillation im Rahmen der vorliegenden Arbeit viel-
fältige Möglichkeiten, ein gleichmäßiges Aufschmelzen des Zusatzstoffes sowie ein homo-
genes Durchmischen von Zusatzstoff und Grundwerkstoff zu erreichen. 
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3 EXPERIMENTELLE DURCHFÜHRUNG 
3.1 EB-Randschichtbehandlung 
3.1.1 Versuchsplanung 
Die Proben für die EB-Randschichtbehandlung mit den Abmessungen 35 x 35 x 10 mm³ 
wurden aus einer Sandgussplatte von ca. 200 x 300 x 30 mm³ so entnommen, dass mittig in 
der Sandgussplatte auftretende Mikrolunker nicht in der späteren Behandlungsebene liegen. 
Um einen definierten Oberflächenzustand für die EB-Behandlung bzw. für das thermische 
Spritzen zur Deponierung der Zusatzstoffe einzustellen, wurden die Proben vor der jeweili-
gen Behandlung überschliffen bzw. gestrahlt. Die Oberfläche der thermisch gespritzten Pro-
ben wurde vor der darauffolgenden EBUL-Behandlung nicht bearbeitet. Alle Teilschritte der 
EB-Randschichtbehandlung sowie die verwendeten Zusatzstoffe und Strahlführungstechni-
ken sind Tab. 4 zu entnehmen. 
Tab. 4. Teilschritte der EB-Randschichtbehandlung (schematisch) 
Behandlungsschritt EBU EBUL Kapitel 
 Oberflächenvorbereitung geschliffen gestrahlt  
I) Zusatzstoffdeponierung ohne  
 
3.1.2 




 Strahlführungstechniken Linienscan, Mehrspottechnik, Feldtechnik  
 
3.1.2 Zusatzstoffdeponierung 
Das EB-Umschmelzlegieren wurde als zweistufiger Prozess ausgeführt, d.h. der Zusatzstoff 
wurde zunächst mittels thermischen Spritzens (Atmosphärisches Plasmaspritzen (APS) oder 
Kaltgasspritzen (KGS)) auf dem Grundmaterial vordeponiert (Tab. 4, I)) und anschließend 
mittels EB-Behandlung in die Oberfläche einlegiert (Tab. 4, II)). 
Bei der Auswahl der Zusatzstoffe stand die Verbesserung der Korrosionsbeständigkeit des 
Mg-Grundwerkstoffs im randschichtnahen Bereich im Vordergrund. Sie ist Voraussetzung 
dafür, andere durch die Randschichtbehandlung verbesserte Eigenschaften, wie z.B. höhere 
Härte und Verschleißbeständigkeit, überhaupt nutzbar machen zu können. Diesen Anforde-
rungen werden vor allem Al-Basis-Zusatzstoffe gerecht, da Al-Werkstoffe in neutraler Umge-
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bung durch die Bildung einer stabilen Oxidschicht verglichen zu Mg-Werkstoffen ein deutlich 
besseres Korrosionsverhalten aufweisen, diesen gegenüber außerdem eine gute elektro-
chemische Verträglichkeit zeigen und unter Anwesenheit von Mg verhältnismäßig harte in-
termetallische Phasen bilden (z.B. Mg17Al12) (vgl. Kap. 2.1.3.3). Folglich kamen ausschließ-
lich Zusatzstoffe auf Al-Basis (Al 99, AlSi12 und AlSi30) zum Einsatz. Es ist bekannt, dass 
unter Verwendung von Ni- und Cu-haltigen Zusatzstoffen deutlich höhere Härtewerte erziel-
bar sind, welche jedoch aufgrund der extrem schädlichen Wirkung dieser Elemente auf das 
Korrosionsverhalten von Mg-Legierungen praktisch nicht genutzt werden können. 
Die Deponierung der Zusatzstoffe mit einer Soll-Schichtdicke von 250 µm erfolgte mittels 
APS bzw KGS. Die chemischen Zusammensetzungen sowie die erzielten Dicken der Depo-
nierschichten sind Tab. 5 zu entnehmen.   












Al Si O 
APS Draht  (Ø 1,6 mm) 
Al 99 
95,2 - 4,8 
300±45 
92,1 - 7,9 
AlSi12 
86,6 9,3 4,1 
250±15 
84,5 8,7 6,8 
KGS Pulver (<45 µm) 
AlSi12 
88,6 10,9 0,5 
180±35 
88,6 10,5 0,9 
AlSi30 
67,5 32,0 0,5 
280±70 
68,1 31,0 0,9 
 
   
a) +AlSi12 (APS) b) +AlSi12 (KGS) c) +AlSi30 (KGS) 
Abb. 21. Lichtmikroskopische Untersuchungen der Zusatzstoffdeponierschichten 
Die erzeugten Spritzschichten unterscheiden sich verfahrensbedingt wesentlich jeweils hin-
sichtlich Oxidgehalt und Porosität. Die geringen Partikelgeschwindigkeiten (~400 m/s [158]) 
in Verbindung mit sehr hohen Prozesstemperaturen (~20.000 °C [158] >> TS, Al) führen beim 
APS-Prozess zu erhöhter Porosität. Des Weiteren kommt es aufgrund der hohen Sauerstoff-
affinität der Al-Basis-Zusatzstoffe zur Bildung von hochschmelzenden Aluminiumoxiden 
(TS=2.072 °C) innerhalb der APS-Schicht. Diese sind im Lichtmikroskop als „schwarze 
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Schlieren“ erkennbar (Abb. 21a). Der summierte Anteil an Poren und Oxiden wurde mittels 
Grauwertanalyse (Binarisierung) (Abb. 22a) quantifiziert (vgl. Kap. 3.3.3). In Kombination mit 
den mittels EDX-Flächenanalyse bestimmten Sauerstoffgehalten (Abb. 22b) lässt sich 
schlussfolgern, dass der Zusatzstoff AlSi12 verglichen mit Al 99 bedingt durch den geringe-
ren Al-Gehalt zwar weniger Oxide innerhalb der Spritzschicht bildet, der höhere Anteil an 
harten, höherschmelzenden Si-Partikeln (TS=1.414 °C) jedoch zu einer erhöhten Porosität 
führt. Im EDX-Mapping zeigt sich außerdem eine relativ inhomogene Elementverteilung 
(Abb. 23a). 
  
a) Grauwertanalyse (LiMi) b) Gehalt Oxid+Poren (LiMi) und Sauerstoffgehalt (EDX) 
Abb. 22. Oxid-, Poren- und Sauerstoffgehalte in den Zusatzstoffdeponierschichten 
    
a) APS    
    
b) KGS    
Abb. 23. EDX-Mappings zur Ermittlung der Einzelelementverteilung innerhalb der Deponierschichten 
(gelb: O, rot: Al, grün: Si, schwarz: nicht detektierte Bereiche) für APS und KGS gespritzte 
Schichten 
Im Vergleich weisen die kaltgasgespritzten Deponierschichten gleicher chemischer Zusam-
mensetzung (AlSi12) aufgrund der geringen Prozesstemperaturen (~600 °C [158] < TS, Al) 
und hohen Partikelgeschwindigkeiten (>1.000 m/s [158]) deutlich geringere Oxid- und Po-
renanteile auf (Abb. 21b und Abb. 22b). Bei Verwendung des übereutektischen Zusatzstoffes 
AlSi30 liegen im Vergleich zu AlSi12 im Schichtgefüge zusätzlich Primärsilizium(Sip)-Partikel 
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mit einer Größe zwischen 2…10 µm und einem Volumenanteil von 30 Vol.% vor (Abb. 21c). 
Obwohl der Sauerstoffgehalt als Indiz für die Oxidbildung für beide Zusatzstoffe vergleichbar 
ist, sind die mittels Grauwertanalyse bestimmten Werte für AlSi30 im Vergleich zu AlSi12 
doppelt so hoch. Demzufolge führt der erhöhte Anteil an harten und schwer verformbaren Si-
liziumpartikeln in AlSi30 zu einer leicht höheren Porosität (vgl. Abb. 22b). Für beide Zusatz-
stoffe zeigt sich nach dem KGS eine homogene Elementverteilung sowie eine gleichmäßige 
Verteilung von Primärsiliziumpartikeln in der Spritzschicht (Abb. 23b). 
 
3.1.3 EB-Anlage und Strahlführungstechniken 
Die Versuche zum EB-Umschmelzen und -Umschmelzlegieren wurden am Institut für Werk-
stofftechnik (IWT) der TU Bergakademie Freiberg auf der dort installierten Elektronenstrahl-
Universalanlage vom Typ K26-15/80 der Firma pro-beam systems GmbH durchgeführt. Die 
Anlage besitzt ein Kammervolumen von 2,6 m³ mit einem minimal möglichen Arbeitsdruck 
von 3 · 10-3 mbar und kann mit einer Beschleunigungsspannung von bis zu 80 kV eine 
Strahlleistung von bis zu 15 kW bereitstellen. Alle getätigten Versuche wurden bei 60 kV 
durchgeführt. 
Im Rahmen dieser Arbeit wurde eine Vielzahl von Strahlführungstechniken getestet. Ziel war 
es, ein optimales Behandlungsergebnis zu erzielen, d.h. eine möglichst homogene Auf-
schmelzung und Vermischung von Grundwerkstoff und Zusatzstoff (EBUL), geringe Oberflä-
chendeformationen, eine reduzierte Bildung von Verdampfungskratern und Randporen sowie 
eine gute schmelzmetallurgische Anbindung an den Grundwerkstoff. Aus diesem Testportfo-
lio wurden final drei Strahlführungstechniken ausgewählt, die sich im Wesentlichen hinsicht-
lich ihrer Behandlungsfläche und der Form des Energieeintrages (Linie, mehrere Spots, 
Feld) unterscheiden (Abb. 24, Tab. 6).  
   
a) Linienscan b) Mehrspottechnik c) Feldtechnik 
Abb. 24. Ergebnis der Messung mittels Wärmebildkamera für Linienscan (a), Mehrspottechnik (b) und 
Feldtechnik (c) (Parametersatz zur Erzeugung einer EBU-Tiefe von 2,5 mm)  
Damit kann der Einfluss unterschiedlicher T-t-Regime auf das Behandlungsergebnis bewer-
ten werden. Beim Linienscan ergibt sich aufgrund des sehr lokalen Energieeintrags in Form 
einer schmalen Linie die höchste Energiedichte bei kürzester Einwirkzeit. Für die Mehrspot-
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technik ist die Einwirkzeit zwar ebenfalls kurz, jedoch wird die Energie hier auf 26 einzelne 
Spots (zwei Reihen zu je 13 Spots) mit zusätzlicher ellipsenförmiger Strahloszillation verteilt. 
Die geringste Energiedichte und längste Einwirkzeit wird mit der Feldtechnik realisiert. Das 
hierfür verwendete Energieübertragungsfeld besteht aus insgesamt 800 dicht beieinanderlie-
genden Spots, in denen jeweils eine kreisförmige Strahloszillation stattfindet. Alle Strahlfüh-
rungstechniken wurden als sogenannte „CI-Technik“ (continous interacting) ausgeführt (vgl. 
Abb. 14), d.h. das Bauteil bewegt sich während der EB-Einwirkung in x-Richtung.  
Tab. 6. Verwendete Strahlführungstechniken und Behandlungsparameter 





- eine schmale Linie  
- 1000 Punkte in Reihe  
  Größe Behandlungsfeld (L x B): 
- 0,3 x 10 mm² 
  Behandlungsparameter: 
  IS [mA] vx [mm/s] 
- EBU:  4…20  10…60  




- zwei breite Linien 
- 2 x 13 Spots mit ellipsenförmiger 
Strahloszillation 
  Größe Behandlungsfeld (L x B): 
- 1,4 x 11,1 mm² 
  Behandlungsparameter: 
  IS [mA] vx [mm/s] 
- EBU:  11…20 5…30 





- 10 x 80 Spots mit kreisförmiger 
Strahloszillation 
  Größe Behandlungsfeld (L x B): 
- 7,3 x 11,3 mm² 
  Behandlungsparameter: 
  IS [mA] vx [mm/s] 
- EBU:  7…25 5…40 
- EBUL: 20…25 5…10 
 
Es wurde untersucht, wie der Werkstoff (EBU) bzw. die verschiedenen Kombinationen aus 
Grundwerkstoff und Zusatzstoff (EBUL) auf die strahlführungsspezifischen T-t-Regime rea-
gieren. Die Behandlungsparameter Strahlstrom IS und Probenvorschub vx wurden unter dem 
Aspekt der Erzeugung möglichst riss- und porenfreier Behandlungszonen sowie verschiede-
3 EXPERIMENTELLE DURCHFÜHRUNG 
52 
ner Behandlungstiefen, d.h. verschiedener Aufmischungsgrade, variiert. Bei der Auswahl der 
jeweils final für tiefgreifende Untersuchungen verwendeten Strahlführungstechnik standen in 
erster Linie eine homogene Aufschmelzung von Grundwerkstoff und Zusatzstoff bzw. die 
gleichmäßige Durchmischung bei möglichst geringer Oberflächendeformation, die Riss- und 
Porenfreiheit sowie die metallurgische Anbindung an den Grundwerkstoff im Fokus. 
 
3.2 Probenentnahmeplan 
Zur weiteren Schichtcharakterisierung wurden aus den mittels EB-Behandlung generierten 
Bahnen Proben entnommen und untersucht (Tab. 7). Die Präparation von Schliffen und 
Oberflächen erfolgte durch Schleifen mit anschließendem mechanisch-chemischen Polieren 
(Tab. 8). 
Tab. 7. Übersicht über Probenentnahme und zur Schichtcharakterisierung durchgeführte Untersu-
chungsmethoden (schematisch) 
Probengeometrie Probenzustand Untersuchung Kapitel 
 wie behandelt -  Makroaufnahme der Oberfläche 3.3.1 
- 2D-Oberflächenprofil  




A  Schliff kaltein-
gebettet und po-
liert 
- Makroaufnahme des Quer-
schliffs 
 3.3.2 
- Schichtvermessung  
- Gefügeanalyse 3.3.3 
- Analyse der chemischen Zu-
sammensetzung der Schicht 
sowie der einzelnen Gefügebe-
standteile 
3.3.4 



















- Verschleiß (V) 3.5 











3 EXPERIMENTELLE DURCHFÜHRUNG 
53 
Tab. 8. Präparationsabfolge (Probenteller mit je sechs Proben) 
a) Schleifen mit Wasserspülung 
SiC-Körnung:            Zeit:  Druck: 
320 120 s 40 N 
500, 800, 1200, 2400 je 40 s 40 N 
b) Mechanisch-chemische Politur (Finish-Politur) mit OP-S-Suspension (OP-Chem-Tuch) 
Medium:   Zeit: Druck: 
Wasserspülung   30 s 40 N → 150 N 
OP-S-Suspension* 
(Zugabe erfolgt tropfenweise) 
30 s 150 N 
90 s 150 N → 0 N 
60 s 0 N 
Wasserspülung 60 s 100 N 
* Zusammensetzung: 10-30 % amorphe Kieselsäure (SiO2), 5-20 % 1,3-Butandiol, 50-70 % Wasser 
 
3.3 Untersuchungsmethoden zur Charakterisierung des Schichtaufbaus 
3.3.1 Oberflächencharakterisierung 
Zur Charakterisierung der Oberflächenausbildung wurde die Oberfläche aller EB-
behandelten Bahnen in 5-facher Vergrößerung aufgenommen (Abb. 25a). Zur Bewertung der 
Oberflächendeformation wurden an ausgewählten Behandlungszuständen bei zwei Drittel 
der Bahnlänge quer zur Vorschubrichtung zusätzlich 2D-Oberflächenprofile mittels Weißlicht-
interferometer aufgenommen (Abb. 25b). 
  
a) stereomikroskopische Oberflächenaufnahme b) 2D-Oberflächenprofil 
Abb. 25. Makroskopische Oberflächencharakterisierung 
3.3.2 Makroskopische Schliffcharakterisierung 
Die Probenentnahme zur Anfertigung metallographischer Querschliffe erfolgte zur Gewähr-
leistung der Vergleichbarkeit immer an gleicher Stelle bei 2/3 der Bahnlänge mit anschlie-
ßender Präparation nach Tab. 8. Zur Schichtvermessung am Querschliff dienten lichtmikro-
skopische Makroaufnahmen mit 10-facher Vergrößerung (Neophot 30). Dabei wurden die 
Geometrieparameter positive Oberflächendeformation +hEBU(L) (Aufwölbung), negative Ober-
flächendeformation -hEBU(L) (Einwölbung), Bahnbreite bEBU(L), Schmelzbadtiefe tEBU(L) (EBU- 
bzw. EBUL-Tiefe) und Flächeninhalt des Schmelzbades AEBU(L) bestimmt (Abb. 26a).  
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a) EBU- bzw. EBUL-Schicht b) Zusatzstoffdeponierschicht 
Abb. 26. Schematische Darstellung zur Bestimmung geometrischer Kenngrößen am Querschliff 
Um im Fall des EB-Umschmelzlegierens den Zulegierungsanteil rechnerisch möglichst ge-
nau ermitteln zu können, wurde außerdem die Deponierschichtdicke sZS an den seitlichen 
Rändern als Mittelwert von sechs Einzelmessungen sowie die Breite des aufgeschmolzenen 
Zusatzstoffes bZS bestimmt (Abb. 26b). Der theoretische Zulegierungsanteil ZLA errechnet 
sich nach Gleichung (6) aus der Fläche des aufgeschmolzenen Zusatzstoffes bezogen auf 
die Fläche der Schmelzzone. Multipliziert mit der Länge eines Volumenelementes kann die-
ser prozentuale Flächenanteil auf das Volumen übertragen werden und wird folglich in Volu-












3.3.3 Quantitative Gefügeanalyse 
Die Finish-Politur zum Abschluss der Schliffpräparation führt zur Ausbildung eines feinen Re-
liefs, wodurch bei stärkerem Ätzen des Mg-Mischkristalls gegenüber der intermetallischen 
Phase Mg17Al12 die dendritische Struktur in den EB-behandelten Schichten sichtbar wird. An-
hand lichtmikroskopischer Gefügeaufnahmen kann im Fall des EBU der Dendritenarmab-
stand (DAS) als Mittelwert aus je fünf Messreihen (DAS1 … DAS5) (Abb. 27a) und im Fall des 
EBUL der jeweilige Gefügetyp (vgl. Kap. 4.3.3) bestimmt werden. Die sich beim EBUL mit Si-
haltigen Zusatzstoffen (AlSi12 und AlSi30) ausbildende intermetallische Phase Mg2Si wurde 
anhand einer Grauwertanalyse quantifiziert. Unterschiedlichen Phasen werden dabei be-
stimmte Grauwerte zugewiesen und deren volumetrischer Anteil anschließend durch Binari-
sierung (Bildanalysesoftware a4i) ermittelt (Abb. 27b). Die im Lichtmikroskop oft unzu-
reichende Kontrastierung sowie die topographisch bedingten Schattenwürfe erforderten zur 
Quantifizierung der intermetallischen Phase Mg17Al12 (EBU) zusätzlich rasterelektronenmik-
roskopische Aufnahmen, die nach gleicher Methode analysiert wurden (Abb. 27c). Zur Vali-
dierung der ermittelten Phasenanteile wurden exemplarisch an jedem Gefügezustand XRD-
Analysen durchgeführt (vgl. Kap. 3.3.6) und die dabei ermittelten volumetrischen Anteile mit 
denen aus der Binarisierung abgeglichen. 
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a) Bestimmung des DAS b) Quantifizierung des Mg2Si- 
und Oxidanteils 
c) Quantifizierung des 
Mg17Al12-Anteils 
Abb. 27. Quantitative Gefügeanalyse anhand licht- (a, b) und rasterelektronenmikroskopischer Gefü-
geaufnahmen (c) 
3.3.4 Analyse der chemischen Zusammensetzung 
Die mittlere chemische Zusammensetzung der EB-behandelten Schichten wurde mittels 
EDX-Flächenanalyse über einen möglichst großen Schichtbereich bestimmt (vgl. roter Be-
reich in Abb. 28a). Für EBU-behandelte Proben wurde eine zusätzliche Analyse der chemi-
schen Zusammensetzung des Grundwerkstoffs kurz unterhalb der Schicht durchgeführt. Aus 
der Differenz zwischen beiden lassen sich Rückschlüsse auf evtl. ausdampfende Elemente, 
wie z.B. Mg, ziehen. EDX-Linienscans an ausgewählten Querschliffen senkrecht zur Ober-
fläche dienten der Bestimmung von Legierungsgradienten (Abb. 28b). Die Analyse der che-
mischen Zusammensetzung der einzelnen Gefügebestandteile erfolgte anhand von EDX-
Punktanalysen.  
  
a) EDX-Flächenanalyse b) EDX-Linienscan 
Abb. 28. Bestimmung der mittleren chemischen Zusammensetzung (a) und des Legierungsgradienten 
(b) von EBUL-Schichten 
3.3.5 Mikrohärtemessung 
Senkrecht zur Oberfläche wurden in Bahnmitte Härte-Tiefen-Verläufe bis in eine Tiefe der 
mindestens 1,5-fachen Schichtdicke aufgenommen (Abb. 29a, b). Der senkrechte Abstand 
von 50 µm zwischen den Härteeindrücken konnte auch in sehr weichen EB-Schichten durch 
Verwendung einer Dreifachreihe realisiert werden (Abb. 29c). Somit wurde der geforderte 
Mindestabstand zwischen den Härteeindrücken in Höhe der 6-fachen Eindrucksdiagonale in 
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Abb. 29. Bestimmung der Mikrohärte am Querschliff 
3.3.6 Röntgenographische Phasenanalyse 
Die röntgenographische Phasenanalyse mit Bragg-Brentano-Anordnung unter Verwendung 
einer Cu-Kα-Strahlung dient zur genauen Identifizierung der im Gefüge vorhandenen Phasen. 
Dabei wurde durch Variation des Winkels 2 theta im Bereich von 15° bis 140° mit einer 
Schrittweite von 0,04° die Intensitätsverteilung aufgenommen. Neben der Phasenidentifizie-
rung wurden auch der volumetrische Anteil der intermetallischen Phasen sowie des elemen-
taren Mg, Al und Si (sofern vorhanden) bestimmt. Der in Diagrammen für die Phasenanteile 
angegebene Fehlerbalken bezieht sich immer auf den absoluten Fehler. 
 
3.4 Untersuchungen zum Korrosionsverhalten  
3.4.1 Tauchversuche 
3.4.1.1 Versuchsaufbau 
Zur Bewertung des Korrosionsverhaltens wurden am Grundwerkstoff sowie an den EBU-
behandelten Proben unter Verwendung des in Abb. 30a gezeigten Versuchsaufbaus Tauch-
versuche durchgeführt. Die Menge des sich während des Versuchs entwickelnden Wasser-
stoffs gilt als zuverlässiges Maß für das in Lösung gehende Mg (Kap. 2.1.3.1) und wurde mit-
tels einer oberhalb der horizontal ausgerichteten Probe (1 in Abb. 30a) positionierten Gas-
auffangbürette (2 in Abb. 30a) gemessen. Bei Versuchsbeginn ist diese ebenfalls vollständig 
mit Elektrolyt gefüllt, der dann durch den sich bildenden Wasserstoff sukzessive verdrängt 
wird.  
Das Einstellen des pH-Wertes im Elektrolyten auf 6,5 (Kap. 2.1.3.8) erfolgte vor jeder Mes-
sung durch tropfenweise Zugabe von stark verdünnter NaOH-Lösung. Während der gesam-
ten Laufzeit befand sich der Messaufbau in einem auf 25 °C temperierten Wasserbad und 
wurde mittels Videokamera überwacht. Nach DIN 50905-1 ist die Aussagefähigkeit eines 
Messwertes bei Belegung mit mindestens zwei Einzelmesswerten gegeben. Zur besseren 
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statistischen Abschätzung wurden je Probenzustand für die vorliegende Arbeit mindestens 
drei Einzelmessungen durchgeführt. 
  
a) Versuchsaufbau b) H2-Entwicklung in 3,5%, 5% und 10% NaCl-Lösung für 
AZ91D 
Abb. 30. Schematischer Versuchsaufbau zur Durchführung der Tauchtests (a) und Ergebnis der Vor-
versuche am Grundwerkstoff AZ91D (b) 
3.4.1.2 Parameterfestlegung 
Zur Festlegung geeigneter Prüfparameter wurden Vorversuche am Grundwerkstoff durchge-
führt, da von diesem das schlechteste Korrosionsverhalten und somit die größte Wasser-
stoffmenge zu erwarten war. Ziel war es, die Parameter „NaCl-Konzentration“ und „Ver-
suchsdauer“ so einzustellen, dass die Gasauffangbürette am Versuchsende zu mindestens 
75% gefüllt ist. Somit kann der Unterschied zu den EBU-Zuständen deutlicher herausgear-
beitet und der prozentuale Mess- sowie Ablesefehler gering gehalten werden.  
Die in unterschiedlichen NaCl-Konzentrationen (3,5%, 5% und 10%) durchgeführten Mes-
sungen lieferten hinsichtlich der sich entwickelnden Wasserstoffmenge einen unerwartet ge-
ringen Unterschied (Abb. 30b). Folglich lässt sich die Versuchsdauer durch Auswahl einer 
höher konzentrierten NaCl-Lösung nicht signifikant abkürzen. Vor diesem Hintergrund wurde 
zur Durchführung aller weiteren Versuche eine 3,5%ige Lösung festgelegt, da deren NaCl-
Konzentration dem mittleren Salzgehalt von Meerwasser entspricht und diese somit die 
höchste praktische Bedeutung besitzt. Die Versuchsdauer wurde anschließend entspre-
chend angepasst, bis der gewünschte Füllstand in der Gasauffangbürette erreicht war. Die 
final festgelegten Prüfparameter sind Tab. 9 zu entnehmen. 
Tab. 9. Prüfparameter für Tauchtests 
Probe: geprüfte Fläche: 1 cm² 
 Vorbereitung: Oberfläche poliert, 
anschließend 24 h im Exsikkator gelagert 
 Anordnung: horizontal 
Elektrolyt: 3,5% NaCl,  
pH=6,5 (eingestellt durch Zugabe verdünnter NaOH-
Lösung) 
Versuchsdauer: 72 h 
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3.4.1.3 Bewertung der Versuchsergebnisse 
Die Versuchsergebnisse der Tauchversuche wurden bewertet anhand 
- der Menge des sich bildenden Wasserstoffs in ml, 
- der pH-Wert-Änderung des Elektrolyten,  
- von Makroaufnahmen der Probenoberflächen (LiMi, REM), 
- licht- und rasterelektronenmikroskopischer Untersuchungen der Oberflächen sowie der 
Querschliffe ausgewählter Probenzustände und durch Bestimmung des sekundären 
DAS. 
Licht- und rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen sowohl der Oberflächen als 
auch ausgewählter Querschliffe in Verbindung mit punktuellen EDX-Analysen dienten zur 
Identifizierung von angegriffenen und beständigen Gefügebestandteilen sowie zur Aufklä-
rung wirkender Korrosionsmechanismen. 
 
3.4.2 Potentiodynamische Polarisationsmessungen 
3.4.2.1 Versuchsaufbau 
Zur Durchführung potentiodynamischer Polarisationsmessungen am Grundwerkstoff sowie 
an den EBU- und EBUL-behandelten Zuständen wurde ein 3-Elektroden-Setup mit einer ge-
sättigten Ag/AgCl-Elektrode als Referenz (RE), einer Platin-Gegenelektrode (GE) sowie der 
Probe als Arbeitselektrode (AE) verwendet und in zwei verschiedenen Aufbauten angeordnet 
(Abb. 31). Die Positionierung der RE außerhalb der Hauptmesszelle unter Verwendung eines 
Stromschlüssels (1 in Abb. 31a) mit Haber-Luggin-Kapillare (2 in Abb. 31a) soll Verunreini-
gungen in der RE-Umgebung durch erzeugte Reaktionsprodukte begrenzen. Bei sehr niedrig 
konzentrierten Elektrolyten führt dieser Aufbau jedoch aufgrund des erhöhten Widerstandes 
(geringe Leitfähigkeit des Elektrolyten, schmaler Querschnitt der Haber-Luggin-Kapillare und 
langer Weg zur RE) zu Leitfähigkeitsproblemen, was eine Positionierung der RE innerhalb 
der Hauptmesszelle erfordert (Abb. 31b).  
Die Prüffläche der AE ist in Richtung der Zellenmitte orientiert und senkrecht sowie parallel 
zur GE ausgerichtet, um ein möglichst homogenes elektrisches Feld zwischen beiden auf-
bauen zu können. Die nach DIN EN ISO 17475 geforderte Elektrolytmenge von 100 ml/cm² 
pro cm² Prüffläche wurde in jedem Fall eingehalten. Das Einstellen des pH-Wertes im Elekt-
rolyten auf 6,5 (vgl. Kap. 2.1.3.8) erfolgte vor jeder Messung durch tropfenweise Zugabe 
verdünnter NaOH-Lösung. Nach DIN 50905-1 ist die Aussagefähigkeit eines Messwertes bei 
Belegung mit mindestens zwei Einzelmesswerten gegeben. Zur besseren statistischen Ab-
schätzung wurden für die vorliegende Arbeit je Probenzustand mindestens drei Einzelmes-
sungen durchgeführt.  
Für alle elektrochemischen Untersuchungen wurde ein Potentiostat der Firma BioLogic In-
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struments mit der Typenbezeichnung VSP und einer möglichen Potentialspanne von 
20 V ±  5 µV sowie einem möglichen Strombereich von 1 µA…1 A ± 760 pA unter Einsatz ei-
ner Gleichstrom-Messkarte verwendet.  
  
a) mit Stromschlüssel b) ohne Stromschlüssel 
Abb. 31. Versuchsaufbau zur Durchführung der potentiodynamischen Polarisationsmessungen 
3.4.2.2 Abdeckmethode 
Im Rahmen von Vorversuchen wurden am Grundwerkstoff AZ91D in 0,1 M NaCl unter Ver-
wendung des in Abb. 31a gezeigten Versuchsaufbaus drei verschiedene Abdeckmethoden 
getestet: Abdeckwachs, die Einbettung in Epoxidharz sowie die Verwendung einer Abdeck-
schablone. 
Das bisher für andere Werkstoffe eingesetzte Abdeckwachs, bestehend aus einem Gemisch 
aus 85% Paraffin und 15% Naturkautschuk, wird bei einer Temperatur von ca. 60 °C manuell 
mittels Pinsel unter Aussparung des Prüfbereichs auf die präparierte Probenoberfläche auf-
getragen. Die Größe der Prüffläche kann bei dieser Methode nicht genau definiert werden. 
Für Mg-Werkstoffe kommt es außerdem zu einem stark lokalisierten Korrosionsangriff am 
Übergang Prüffläche/Abdeckwachs (Abb. 32a), welcher den Verlauf der Summenstromkurve 
beeinflusst und keine zuverlässige Bewertung der Prüfergebnisse zulässt. Um diesen Effekt 
zu verhindern, wurde die Probe warm (160 °C) in Epoxidharz eingebettet (Abb. 32b). Im Er-
gebnis zeigte sich der gewünschte, stochastisch gleichmäßig über der Probenoberfläche ver-
teilte Korrosionsangriff. Da diese Methode jedoch sehr aufwendig ist und vor dem Einbetten 
ein exaktes Zuschneiden der Probe auf die gewünschte Prüffläche erfordert, wurde eine drit-
te Methode unter Verwendung einer Abdeckschablone entwickelt (Abb. 32c und d). Der zu 
prüfende Bereich wird großzügig (ca. 2 … 3 mm Materialzugabe pro Seite) ausgetrennt, die 
Oberfläche präpariert, anschließend eine aus einem Spezialklebeband der Firma 3M (Nr. 
470) augestanzte Maske aufgeklebt (Abb. 32d-II) und die Probe in den dafür konstruierten, 
zweiteiligen Probenhalter (Abb. 32d-I) genau passend über der Öffnung (Abb. 32d-III) einge-
legt. Die aufgrund der vereinfachten Fertigung verwendete runde Form des Prüfbereichs 
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(zunächst mit Ø 7 mm) verhindert das Auftreten von möglichen Kanten- bzw. Eckeffekten 
während der Korrosionsprüfung. Nach Entfernen der Abdeckschablone ist kein lokalisierter 
Korrosionsangriff im Randbereich erkennbar, sondern dieser ist stochastisch über der Ober-
fläche verteilt (Abb. 32c).  
Aufgrund der im Vergleich zur Epoxidharzeinbettung weniger aufwendigen Probenfertigung 
wurde diese Methode zur Durchführung aller weiteren Versuche verwendet. 
 
    
a) Wachs (entfernt) b) Einbettung c) Maske (entfernt) d) Probenhalter 
Abb. 32. Probenoberflächen nach der Korrosion unter Verwendung verschiedener Abdeckmethoden 
(a-c) und Aufbau des selbstkonstruierten Probenhalters (d) 
 
3.4.2.3 Kennwertbestimmung 
Als Ergebnis potentiodynamischer Polarisationsmessungen ergibt sich ohne das Anlegen ei-
nes äußeren Potentials ein probenspezifischer Potential-Zeit-Verlauf (Ruhepotentialmes-
sung) (Abb. 33a) bzw. bei Polarisierung ein probenspezifischer Strom-Potential-Verlauf 
(Stromdichte-Potential-Kurve) (Abb. 33b-c), aus denen die jeweiligen Kennwerte Ruhepoten-
tial UR bzw. Korrosionspotential Ukorr, Durchbruchspotential UD, Korrosionsstromdichte ikorr 
und Polarisationswiderstand RP mit Hilfe der Software EC-Lab® bestimmt wurden.  
Bei der Messung des Ruhepotentials (auch freien Korrosionspotentials) stellt sich für Mg-
Werkstoffe in chloridhaltigen Medien mit pH < 11 kein stabiler Zustand als Kriterium für die 
Festlegung der Messdauer ein [7]. Aus diesem Grund wurde das Ruhepotential nach 30 min 
entsprechend Abb. 33a abgelesen. Die Kennwerte Ukorr als Maß für die Anfälligkeit eines 
Werkstoffs oder Behandlungszustandes gegenüber Korrosion und ikorr als Maß für die trei-
bende Kraft, mit der die Korrosion vorangeht, wurden anhand der halblogarithmischen Dar-
stellung der Stromdichte-Potentialkurve mittels Tafelextrapolation durch Anlegen von Tan-
genten bestimmt (Abb. 33b). Dabei befinden sich die äußeren Tangentenpunkte auf dem ka-
thodischen bzw. anodischen Ast jeweils 50 mV vom Korrosionspotential (Scheitelpunkt) ent-
fernt. Durch Verschieben des inneren Tangentenpunktes und Variation der Tangentenstei-
gung (bevorzugt auf dem anodischen Ast) erfolgt dann die Anpassung der Korrosionspoten-
tiallage in der gefitteten Kurve an das gemessene Korrosionspotential. Als Durchbruchspo-
tential UD gilt der Wert, bei welchem es zu einem sprunghaften Anstieg der Stromdichte und 
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damit zum lokalen Schichtversagen in Form von Lochfraß kommt (Abb. 33b). Dieser Punkt 
liegt idealerweise im anodischen Bereich, kann sich aber ebenso zu kathodischen Potential-
werten verschieben. Der Polarisationswiderstand RP als Maß für den Widerstand des Werk-
stoffs gegenüber Korrosion wurde anhand der linearen Auftragung als Quotient aus Potenti-
aldifferenz zu Stromdichtedifferenz im Bereich ±25 mV relativ zum Korrosionspotential (Null-
durchgang) bestimmt (Abb. 33c). Die bei höheren Potentialen möglicherweise auftretenden 
Repassivierungsbereiche existieren für die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Zustände 
nicht. 
   
a) UR b) Ukorr, ikorr und UD (halbloga-
rithmische Darstellung) 
c) RP (lineare Darstellung) 
Abb. 33. Bestimmung der Korrosionskenngrößen anhand der Potential-Zeit- (a) bzw. Stromdichte-
Potential-Kurven (b-c) 
3.4.2.4 Parameterfestlegung 
Die Festlegung der Prüfparameter und Versuchsbedingungen erfolgte anhand von Messun-
gen am Grundwerkstoff AZ91D sowie an den Al- bzw. Al-Si-Referenzwerkstoffen, um alle 
Behandlungszustände (EBU, EBUL) abdecken zu können. Zunächst wurden anhand von 
Vorversuchen am Grundwerkstoff in 0,1 M NaCl unter Verwendung des Versuchsaufbaus 
Abb. 31a verschiedene Prüfflächengrößen getestet. Ziel war es, durch Verwendung einer 
möglichst kleinen Prüffläche lokale Gefügeänderungen besser erfassen zu können, aber 
dennoch die Übertragbarkeit der ermittelten Kennwerte auf eine größere Fläche zu gewähr-
leisten. Der Durchmesser von Messschablone und Probenhalteröffnung wurde in den Grö-
ßen 7 mm, 6 mm bzw. 5 mm (0,385 cm², 0,283 cm² bzw. 0,196 cm²) variiert. Für die Durch-
messer 6 mm und 7 mm ergaben sich vergleichbare Kurvenverläufe, wohingegen die weitere 
Verkleinerung der Prüffläche (Ø 5 mm) zu einer deutlichen Abweichung sowie Streuung der 
Messkurven führte (Abb. 34a). Demzufolge wurde für alle weiteren Versuche ein Öffnungs-
durchmesser von 6 mm mit einer Prüffläche von 0,283 cm² festgelegt.  
Weitere Vorversuche dienten der Festlegung der NaCl-Konzentration im Elektrolyten, die in 
den Schritten 0,1 M, 0,01 M und 0,001 M variiert wurde. Die Verwendung sehr niedrig kon-
zentrierter Lösungen mit geringer Leitfähigkeit erforderte den in Abb. 31b dargestellten Ver-
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suchsaufbau. Sowohl Grund- als auch Referenzwerkstoff zeigten in 0,1 M und 0,01 M NaCl-
Lösung während der Ruhepotentialmessung einen transienten Potentialverlauf (Abb. 34b) ab 
Beginn der Messung (AlSi12) bzw. nach einem sprunghaften Potentialeinbruch (AZ91D), 
was vermutlich auf eine Instabilität der Deckschicht zurückzuführen ist. Lediglich in 
0,001 M NaCl-Lösung bleibt die Deckschicht bei Grund- und Referenzwerkstoff scheinbar 
stabil und liefert somit einen definierten Ausgangszustand für die anschließende Polarisation. 
Für Elektrolytkonzentrationen > 0,001 M NaCl führt im Fall der Al- bzw. Al-Si-
Referenzwerkstoffe außerdem die von Al-Werkstoffen bekannte starke Lochkorrosionsanfäl-
ligkeit bei Anwesenheit von Chloridionen zu einer Verschiebung des Lochfraßpotentials in 
den kathodischen Bereich (Abb. 34c). Die in Kap. 3.4.2.3 genannte Auswerteroutine ist hier-
für nicht mehr anwendbar.  
   
a) Variation der Prüffläche  b) Variation der NaCl-
Konzentration (U-t-Verlauf) 
c) Variation der NaCl-
Konzentration (SPK) 
Abb. 34. Ergebnisse der Vorversuche für potentiodynamische Polarisationsmessungen mit Variation 
der Prüffläche (a), der NaCl-Konzentration (b-c) 
Der Verlauf der Stromdichte-Potential-Kurve wird bei niedrig konzentrierten Lösungen mit 
hohem Elektrolytwiderstand durch den Ohm´schen Spannungsabfall (IR-Drop) beeinflusst 
und erfordert nach DIN EN ISO 17475 eine Korrektur des Elektrodenpotentials zur richtigen 
Ergebnisinterpretation [159, 160]. Unter Verwendung der Auswertesoftware EC-Lab® wurde 
der unkompensierte Ohm´sche Systemwiderstand Ru als Mittelwert nach Gleichung (7) mit-
tels Unterbrechermethode bestimmt, indem das System zehn kurzen, definierten Stromim-
pulsen unter Aufzeichnung der zugehörigen Potentialantwort ausgesetzt wurde (Abb. 35a) 
[161] und lag bei 0,68 kΩ cm² [162]. Multipliziert mit der Stromdichte i in einem bestimmten 
Punkt xi der Stromdichte-Potential-Kurve ergibt sich der jeweilige Ohm´sche Spannungsab-
fall UIR-Drop in diesem Punkt (Gleichung (8)). Der korrigierte Potentialwert Ukorrekt im Punkt xi  
ergibt sich aus der Summe des gemessenen Potentialwertes Ugemessen und des für diesen 
Punkt errechneten Spannungsabfalls UIR-Drop (Gleichung (9)) und liefert den korrigierten 
Stromdichte-Potential-Verlauf (Abb. 35b).  


















UIR-Drop,  xi  =  Ru ∙ ixi  (8) 
Ukorrigiert,  xi  =  Ugemessen,  xi  + UIR-Drop,  xi   (9) 
 
  
a) Stromimpuls und Potentialantwort bei der 
Unterbrechermethode 
b) Auswirkung des IR-Drop auf den Verlauf der 
Stromdichte-Potential-Kurve  
Abb. 35. Messmethode zur Bestimmung des IR-Drop (a) und Auswirkung von IR-Drop in 0,001 M 
NaCl-Lösung (b) 
Tab. 10. Prüfparameter für potentiodynamische Polarisationsmessungen 
Probe: geprüfte Fläche: 0,283 cm² (bei rundem Öffnungsdurchmesser 6 mm) 
 Vorbereitung: Oberfläche poliert, 
anschließend mindestens 24 h im Exsikkator gelagert 
 Anordnung: vertikal 
Elektrolyt: 0,001 M NaCl,  
pH=6,5 (eingestellt durch Zugabe verdünnter NaOH) 
Referenzelektrode: Ag/AgCl (sat.) (SSE), E0=+0,196 V 
Ruhepotentialmessung: vorher: 30 min 
 nachher: 30 min 
Polarisationsgeschwindigkeit: 10 mV/min (0,17 mV/s) 
Messbereiche: Beginn der Polarisation: -0,15 V vs. UR 
 Abbruch der Messung: bei 0,5 mA/cm² 
Messgrößen: Ruhepotential vor/nach der Messung (UR), 
Korrosionsstromdichte ikorr, Korrosionspotential Ukorr,  
Durchbruchpotential UD (wenn möglich), 
pH-Wert vor und nach der Messung 
Potentiostat: Bio-logic VSP 
Analysesoftware: EC-Lab 
 
Da die daraus ermittelte Potentialverschiebung nahezu keinerlei Auswirkung in dem Bereich 
hat, in dem Korrosionsstromdichte und Korrosionspotential bestimmt werden (vgl. grauer Be-
reich in Abb. 35b), wurde keine Umrechnung der gemessenen Stromdichte-Potential-Kurven 
vorgenommen. Alle potentiodynamischen Polarisationsmessungen wurden mit der nach DIN 
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empfohlenen Polarisationsgeschwindigkeit von 10 mV/min (0,17 mV/s) durchgeführt. 
Um einen verstärkten Korrosionsangriff in den Schleifriefen einzuschränken, wird nach DIN 
EN ISO 17475 unter 4.8 ein Ra-Wert nicht größer als 1 µm empfohlen.  
Die final festgelegten Prüfparameter sind Tab. 10 zu entnehmen. 
 
3.4.2.5 Bewertung der Versuchsergebnisse 
Die Versuchsergebnisse der potentiodynamischen Polarisationsmessungen wurden anhand 
folgender Kriterien bewertet: 
- Kennwerte UR, Ukorr, UD, ikorr und RP, 
- pH-Wert-Änderung des Elektrolyten, 
- Makroaufnahmen der Probenoberflächen, 
- licht- und rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen der Oberflächen sowie der 
Querschliffe ausgewählter Behandlungszustände. 
 
3.5 Untersuchungen zum tribologischen Verhalten 
3.5.1.1 Versuchsaufbau 
Zur Untersuchung des tribologischen Verhaltens des Grundwerkstoffs und der EB-
behandelten Zustände wurden Stift-Scheibe-Trockenverschleißtests bei Raumtemperatur mit 
oszillierender Bewegung (2 mm Hub) (Abb. 36a) an einem Tribometer vom Typ UMT 200 der 
Firma CETR durchgeführt. Zwischen Grundkörper (zu prüfender Werkstoff) und Gegenkör-
per (Kugel aus gehärtetem 100Cr6, Ø 6,35 mm) existiert ein Punktkontakt.  
 
  
a) Versuchsaufbau b) Hertz‘sche Pressung (Mg) c) 3D- und 2D-Oberflächenprofil 
Abb. 36. Versuchsaufbau (a), im Punktkontakt erzeugte Hertz‘sche Pressung (b) und Auswerteroutine 
der Verschleißtests (c) 
Um möglichst platzsparend zu prüfen und um einen durch den wannenförmigen Querschnitt 
bedingten Schichtdickeneinfluss auszuschließen, erfolgte die Prüfung EB-behandelter Bah-
nen ausgehend von der Schichtmitte quer zur Vorschubrichtung (vgl. B.1 in Tab. 7). Zur 
Vermeidung von Kontaminationen wurden Grund- als auch Gegenkörper vor jedem Test mit 





Die Festlegung der Parameter Prüffrequenz und Normalkraft erfolgte mit dem Ziel, sowohl 
den weichen Grundwerkstoff als auch die im Verhältnis dazu relativ harten EBUL-Schichten 
vergleichend miteinander prüfen zu können. Anhand von Vorversuchen im Frequenzbereich 
0,25 … 15 Hz unter Verwendung von Normalkräften zwischen 0,5 … 10 N sollte ein Parame-
tersatz gefunden werden, der während der Verschleißprüfung zu einem möglichst stationä-
rem Zustand – erkennbar an einem im Mittel konstant bleibenden Reibungskoeffizienten – 
sowie zu geringen Normalkraftschwankungen führt. Sehr niedrige Frequenzen (0,25 Hz) er-
zeugen am Grundwerkstoff als auch an den EBUL-behandelten Proben einen kontinuierlich 
ansteigenden und stark schwankenden Reibungskoeffizient (Abb. 37a), wohingegen dieser 
bei einer mittleren Frequenz von 5 Hz transient um einen konstanten Wert pendelt. Bei sehr 
hohen Prüffrequenzen (15 Hz) steigt der Reibungskoeffizient des Grundwerkstoffs frühzeitig 
sprunghaft an, was als mögliches Versagenskriterium zu werten ist. Resultierend aus diesen 
Erkenntnissen wurde eine Frequenz von 5 Hz festgelegt. 
  
a) Einfluss der Prüffrequenz auf den µ-Weg-
Verlauf (FN = 5 N) 
b) Normalkraftverläufe (f = 5 Hz) 
Abb. 37. Ergebnisse der Vorversuche zur Verschleißprüfung 
Hinsichtlich der aufgebrachten Normalkraft kam es unterhalb von 1 N zu sehr starken 
Schwankungen im Normalkraftverlauf (≥ 50%) und im Mittel zu einer höheren Normalkraft als 
vorgegeben (Abb. 37b). Normalkräfte > 10 N wurden für die Prüfung des im Vergleich zu an-
deren Werkstoffen sehr weichen Materials als wenig sinnvoll erachtet. In dem sich daraus 
ergebenden Parameterfenster wurde die Normalkraft in den Schritten 1 N, 2 N, 5 N und 10 N 
variiert. Mit den Werten für reines Mg (E = 44,8 GPa, ν = 0,35 [66]) kann die Hertz’sche 
Pressung, die aus dem Punktkontakt zwischen Kugel und Probe resultiert, zumindest für den 
Grundwerkstoff nach Gleichung (10) [163] abgeschätzt werden und liegt im Bereich 
230 … 500 MPa (Abb. 36b).  
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Die anhand der Erkenntnisse aus den Vorversuchen zur Verschleißprüfung final festgelegten 
Prüfparameter sind Tab. 11 zu entnehmen. 
Tab. 11. Prüfparameter für Stift-Scheibe-Test 
Probe: Vorbereitung: Oberfläche poliert 
 Anordnung: horizontal 
Gegenkörper: 100Cr6-Kugel  (Ø 6,35 mm) 
Bewegung: Bewegungsart: Oszillation 
 Hub: 2 mm 
 Frequenz: 5 Hz 
Normalkraft: 1…10 N 
Weg: 5 m 
Schmierung: ohne 
Temperatur 20 °C 
 
3.5.1.3 Bewertung der Versuchsergebnisse 
Die Versuchsergebnisse der Verschleißuntersuchungen wurden anhand folgender Kriterien 
bewertet: 
- wegabhängiger Verlauf des Reibungskoeffizienten, 
- 3D-Oberflächenprofile zur Ermittlung des Verschleißvolumens, 
- rechnerisch ermittelter spezifischer Verschleißkoeffizient, 
- Makroaufnahmen und 
- rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen der Verschleißspuren. 
 
Das Verschleißvolumen WV wurde anhand von 3D-Oberflächenprofilen (Abb. 36c) unter 
Verwendung eines Weißlichtinterferometers bestimmt. Unter Berücksichtigung der wirkenden 
Normalkraft FN sowie des Prüfweges sV wurde aus dem ermittelten Verschleißvolumen WV 
der spezifische Verschleißkoeffizient k nach Gleichung (11) berechnet [164]. Zur besseren 
Bewertung der Verschleißspurgeometrie können aus den 3D-Profilen zusätzlich 2D-
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Licht- und rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen der Verschleißspuren in Verbin-
dung mit punktuellen EDX-Analysen dienten zur Identifikation der am Verschleiß beteiligten 




4 UNTERSUCHUNGSERGEBNISSE  
4.1 GRUNDWERKSTOFF AZ91D 
4.1.1 Gefügeanalyse 
Als Grundwerkstoff für die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Untersuchungen diente 
die handelsübliche Mg-Gusslegierung AZ91D mit der in Tab. 12 angegebenen chemischen 
Zusammensetzung, die sich vor allem durch gute Festigkeit bei Raumtemperatur und gute 
Gießeigenschaften auszeichnet. Ausgewählt wurde diese Legierung, weil sie industriell weit 
verbreitet sowie kostengünstig ist und sich damit die Potenziale einer zusätzlichen Flüssig-
phasen-Randschichtbehandlung zur lokalen Eigenschaftsverbesserung deutlich herausarbei-
ten lassen.  
Tab. 12.  Chem. Zusammensetzung des Grundwerkstoffs (Funkenspektroskopie) und der einzelnen 
Gefügebestandteile (EDX) aus Abb. 38b 
 Elementkonzentrationen Gefüge Härte 
 [Gew.%, At.% ]  HV0,1 
 Mg Al Zn Mn Si Fe Cu Ni   
AZ91 
Basis 9,29 0,69 0,23 0,02 0,003 0,0004 0,003 
GW 69±2  
Basis 8,47 0,26 0,10 0,02 0,0013 0,0002 0,0012 
A 
95,3 3,5 0,5 -     
α-Mg  
96,2 3,6 0,2 -     
B 
55,8 39,9 4,3 -     
Mg17Al12  59,8 38,5 1,7 -     
C 
3,2 46,6 0,6 44,97     
Al-Mn  
4,4 58,6 0,3 27,8     
 
  
a) lichtmikroskopische Aufnahme (Pikrinsäureät-
zung) 
b) rasterelektronenmikroskopische Aufnahme 
Abb. 38. Grundwerkstoffgefüge 
Sowohl die lichtmikroskopischen Aufnahmen als auch XRD-Analysen belegen, dass das 
Grundwerkstoffgefüge hauptsächlich aus α-Mg und der intermetallischen Phase Mg17Al12 
(4,0 Vol.%) besteht. Letztgenannte ist vor allem entlang der Korngrenzen ausgeschieden 
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(Abb. 38a und B in Abb. 38b). Die Korngröße im Ausgangsmaterial beträgt zwischen 
50…250 µm, im Mittel 120 µm. Vereinzelt wurde mittels EDX eine Al-Mn-reiche Phase detek-
tiert (C in Abb. 38b und Tab. 12), die aufgrund ihres geringen Anteils von < 1,0 Vol.% mittels 
XRD nicht identifiziert werden konnte. Vermutlich handelt es sich nach [168, 169] um die 
Phase Al8Mn5 (TS > 1100 °C [135]). Die Präsenz von elementarem Zn kann nicht nachgewie-
sen werden. Entsprechend der Analysen  A, B, C aus Tab. 12 wird davon ausgegangen, 
dass es sich vollständig in den vorhandenen Gefügebestandteilen gelöst befindet. 
 
4.1.2 Elektrochemisches Verhalten 
4.1.2.1 Tauchversuche 
Während der 72-stündigen Tauchversuche zeigte sich am Grundwerkstoff AZ91D eine pro-
gressiv ansteigende  Wasserstoffentwicklung als Zeichen einer stetig zunehmenden Mg-
Auflösung (Abb. 39).  
 
Abb. 39. H2-Volumen in Abhängigkeit von der Versuchsdauer in 3,5% NaCl-Lösung für AZ91D 
   
a) Oberfläche  b) Querschliff zur Bewertung 
des Tiefenangriffs 
c) Deckschicht (Detail aus b) 
Abb. 40. Licht- (a) und rasterelektronenmikroskopische (b, c) Aufnahmen des Korrosionsangriffs von 
AZ91D nach 72-stündigen Tauchversuchen in 3,5% NaCl-Lösung 
Nach Durchführung der Versuche lag das gemessene Wasserstoffvolumen im Mittel bei 
3,4 ml mit einer jedoch sehr hohen Standardabweichung von ± 2,4 ml. Zufällig und je Probe 
in unterschiedlicher Menge auftretende Oberflächendefekte, wie beispielsweise Mikrolunker, 
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können als mögliche Ursache für die großen Unterschiede in den Messwerten gesehen wer-
den. Große Bereiche der Oberfläche (42 ± 12%) wiesen einen deutlich sichtbaren Korrosi-
onsangriff bis in eine Tiefe von ca. 270 µm auf (Abb. 40a-b). Ausgehend von der Mitte großer 
α-Körner schreitet der korrosive Angriff bis an die Korngrenzen voran, wo zunächst Partikel 
der edleren β-Phase als Barriere wirken. Aufgrund großer Abstände zwischen diesen Parti-
keln bildet sich jedoch keine geschlossene Netzwerkstruktur aus, weswegen die Korrosion 
der unedleren α-Phase sowohl großflächig horizontal entlang der Oberfläche als auch verti-
kal fortschreitet. In Bereichen, die makroskopisch intakt wirken, konnte anhand rasterelektro-
nenmikroskopischer Aufnahmen die Bildung einer Korrosionsschicht mit einer Dicke zwi-
schen 1 … 2 µm beobachtet werden (Abb. 40c). Der stengelförmige Schichtaufbau als auch 
die schlechte Anbindung am Substrat (Pfeile in Abb. 40c) sind mögliche Ursachen für eine 
nur unzureichende Schutzwirkung gegenüber dem aggressiven Angriff des chloridhaltigen 
Elektrolyten, der folglich zu einer weiteren aktiven Mg-Auflösung führt. 
Die genauen Bestandteile der Deckschicht konnten nicht final identifiziert werden. XRD-
Untersuchungen zu deren Aufbau lieferten Anteile an Al- und Mg-Oxiden bzw. -Hydroxiden 
und/oder -Oxidhydraten.  
 
4.1.2.2 Potentiodynamische Polarisationsmessungen 
Im Gegensatz zu den Tauchversuchen konnten potentiodynamische Polarisationsmessun-
gen in 0,001 M NaCl-Lösung am Grundwerkstoff mit deutlich besserer Reproduzierbarkeit 
durchgeführt werden (Abb. 41a).  
  
a) Stromdichte-Potential-Kurven b) Korrosionskennwerte 
Abb. 41. Ergebnisse der potentiodynamischen Polarisationsmessungen in 0,001 M NaCl-Lösung 
Die aus den Stromdichte-Potential-Kurven ermittelten Kennwerte Ruhepotential UR, Korrosi-
onspotential Ukorr, Durchbruchspotential UD, Korrosionsstromdichte ikorr und Polarisationswi-
derstand RP sind dem Diagramm in Abb. 41b zu entnehmen. Rasterelektronenmikroskopi-
sche Untersuchungen der Oberfläche nach Abschluss der Messungen bestätigten einen Kor-




Analog zu den Tauchversuchen geht die Korrosion vom Zentrum der α-Körner aus. An den 
Korngrenzen verhindern vorhandene Partikel der Sekundärphase eine weitere Ausbreitung 
(Abb. 42b). Entstandene Korrosionslöcher reichen bis in eine Tiefe von bis zu 70 µm 
(Abb. 42c), wobei das Verhältnis von Lochtiefe zu Lochbreite bei < 1 liegt. Korrosionsproduk-
te bleiben in den unterhalb der Oberfläche entstandenen Hohlräumen zurück. Weil nach 
Durchführung der potentiodynamischen Polarisationsmessungen keine Deckschichtbildung 
an der Probenoberfläche beobachtet werden kann, lässt sich daraus ableiten, dass der sich 
am freien Korrosionspotential ausbildende Oberflächenfilm (Abb. 40c) gegenüber Polarisati-
on nicht beständig ist. 
   
a) Oberfläche b) Detail aus a) c) Querschliff zur Bewertung 
des Tiefenangriffs 
Abb. 42. Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des Korrosionsangriffs von AZ91D nach den 
potentiodynamischen Polarisationsmessungen in 0,001 M NaCl-Lösung an der Oberfläche 
(a-b) und im Querschliff (c) 
4.1.3 Tribologisches Verhalten 
Der maximale spezifische Verschleißkoeffizient wurde für den Grundwerkstoff AZ91D bei ei-
ner Normalkraft von 1 N ermittelt und lag bei 0,00189 mm³/(N·m) (Abb. 43a, oben). Da sich 
bei steigender Normalkraft und zunehmender Verschleißspurbreite sowie -tiefe die Kontakt-
fläche zwischen Grund- und Gegenkörper und damit der tragende Werkstoffanteil erhöht 
(Abb. 43b), nimmt der spezifische Verschleißkoeffizient mit steigender Normalkraft kontinu-
ierlich ab und verringert sich bis zu einer Normalkraft von 10 N um ca. 50% (Abb. 43a, oben). 
Der mittlere Reibungskoeffizient bleibt dabei zunächst auf einem relativ konstanten Niveau 
von µ = 0,32 und verringert sich für höhere Normalkräfte leicht (Abb. 43a, unten). Als Zei-
chen eines charakteristischen Einlaufverhaltens aufgrund vorhandener Rauheitsspitzen 
(Ra = 0,09 ± 0,01, Rz = 1,35 ± 0,12) kann der sich im wegabhängigen Verlauf des Reibkoeffi-
zienten zu Versuchsbeginn für Normalkräfte zwischen 1 N und 5 N ausbildende Peak gewer-
tet werden (Abb. 44). Da dieser mit steigender Normalkraft schneller eingeebnet werden 
kann, nimmt die Höhe des Peaks mit zunehmender Normalkraft ab. Für eine Normalkraft von 
10 N wird dieser Peak nicht mehr beobachtet. Ab einem Verschleißweg von ca. 1 m verläuft 
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der Reibkoeffizient weiter transient und pendelt um einen über die Versuchsdauer konstant 
bleibenden Mittelwert ein.  
  
a) spezifischer Verschleißkoeffizient und Rei-
bungskoeffizient (FN = 1…10 N) 
b) 2D- und 3D-Verschleißspurprofile (exemplarisch 
für FN = 1 N und 5 N) 
Abb. 43. Bewertung der Verschleißergebnisse für AZ91D anhand der ermittelten spezifischen Ver-
schleißkoeffizienten und Reibungskoeffizienten (a) sowie der aufgenommenen 2D- und 3D-
Oberflächenprofile (b)  
 
Abb. 44. Reibungskoeffizient in Abhängigkeit vom Verschleißweg für AZ91D 
Unabhängig von der aufgebrachten Normalkraft ergaben rasterelektronenmikroskopische 
Untersuchungen für alle Verschleißspuren ähnliche Verschleißmechanismen. Aus der Matrix 
herausgearbeitete Partikel werden mit dem Gegenkörper über mehrere Hübe furchend mit-
geführt (Abb. 45). Die chemische Analyse (Abb. 45-1, A: ~ 20 Gew.% O, ~ 72 Gew.% Mg, 
~ 8 Gew.% Al) deutet in den meisten Fällen auf Partikel der harten Sekundärphase Mg17Al12 
(vgl. Tab. 12) hin, vereinzelt weisen diese Partikel aber auch hohe Mn-Gehalte auf. Anhaf-
tende, weiche Mg-Matrix lässt schließlich mehrere kleine Partikel zu großen, flachen Parti-
keln agglomerieren. In Folge kommt es bereits bei geringer Prüfkraft zur Ausbildung über-
wiegend flacher und breiter Furchen mit plastischen Deformationen sowie Gratbildung im 
Randbereich (Abb. 43b und Abb. 45-2). Mit zunehmender Normalkraft wird zudem Material 
plastisch aus der Verschleißzone herausgedrückt, was anhand von Aufwölbungen im Rand-
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bereich der Verschleißspuren in den Oberflächenprofilen sichtbar wird (Abb. 43b). Der wir-
kende Verschleißmechanismus ist folglich eine Mischform aus abrasivem Verschleiß und 
plastischer Deformation. Am Gegenkörper anhaftender Grundwerkstoff deutet aber auch auf 
einen adhäsiven Anteil hin.  
   
Abb. 45. Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen der Verschleißspuren für AZ91D (exemp-




4.2 EB-UMSCHMELZEN (EBU) 
Anhand von Versuchen zum EBU wurde untersucht, inwiefern sich die Randschichteigen-
schaften der Legierung AZ91D aufgrund einer reinen Gefügemodifikation (Gefügefeinung, 
Phasenneubildung/-verteilung, Ungleichgewichtsgefüge) ohne eine Veränderung der chemi-
schen Zusammensetzung (ohne Verwendung von Zusatzstoffen) positiv hinsichtlich Härte 
sowie Korrosions- und Verschleißverhalten beeinflussen lassen.  
Die Verwendung der drei ausgewählten Strahlführungstechniken und die Optimierung der 
Behandlungsparameter (Strahlstrom und Vorschubgeschwindigkeit) folgen dem Ziel, das 
Randschichtgefüge bis in Tiefen zwischen 0,1 … 3,0 mm mit möglichst geringen Oberflä-
chendeformationen und ohne Bildung von Rissen und Poren sowie einer defektfreien metal-
lurgischen Anbindung zu modifizieren. 
 
4.2.1 Einfluss der Strahlführungstechniken auf die makroskopische Schicht-
ausbildung 
Der Energieeintrag zur Erzeugung einer bestimmten Umschmelztiefe ist für jede Strahlfüh-
rungstechnik spezifisch, so dass die erzeugten EBU-Schichten nur auf Basis gleicher Be-
handlungstiefen miteinander verglichen werden können. Als erstes Kriterium zur Bewertung 
der Schichtqualität dient die Beurteilung der makroskopischen Oberflächenausbildung 
(Abb. 46). Sehr kurze Interaktionszeiten und eine geschlossene Behandlungsfront führten 
beim Linienscan zur Ausbildung einer sehr gleichmäßigen, feinschuppigen Oberflächenstruk-
tur (Abb. 46a-I). Die lokale Strahloszillation in einzelnen sichtbaren Behandlungsspots im Fall 
der Mehrspottechnik lässt im Gegensatz dazu keine einheitliche Schmelzbadströmung zu 
und bewirkt eine unregelmäßig strukturiert ausgebildete und wellige Oberfläche  
(Abb. 46b-I). Bei Anwendung der Feldtechnik scheint die große x-Ausdehnung der Strahlfigur 
und die damit verbundene, verhältnismäßig lange Interaktionszeit das Schmelzbad zu beru-
higen. Die Oberfläche dieser Schichten zeigte lediglich vereinzelte, grobe Schuppen, deren 
Anzahl sich jedoch mit zunehmendem Energieeintrag erhöht (Abb. 46c-I). 
Die generierten Schichttiefen lagen im Bereich 0,1 … 3,0 mm, wobei im Zusammenhang mit 
dem für spätere Untersuchungen erforderlichen Oberflächenabtrag (Korrosion, Verschleiß) 
nur Behandlungstiefen von > 1,0 mm relevant sind.  
Im Querschliff zeigte sich für die mittels Linienscan erzeugten Schichten mit Umschmelztie-
fen  < 1,5 mm bei mittleren Vorschubgeschwindigkeiten (vx = 10 mm/s) ein eher kastenförmi-
ges Profil mit zwei symmetrisch zur Schichtmitte angeordneten Oberflächenaufwölbungen 
(Abb. 46a, II-III). Bei Behandlungstiefen > 1,5 mm führten die entsprechenden Strömungs-
verhältnisse im Schmelzbad zur Ausbildung eines eher wannenförmigen Querschnittprofils 









Abb. 46. Oberflächenausbildung (I) sowie Oberflächenprofil (II) und Querschliff (III) der unter Verwen-
dung verschiedener Strahlführungstechniken (Linienscan (a), Mehrspottechnik (b) und Feld-




Für höhere Vorschubgeschwindigkeiten (20 mm/s) ergaben sich durchweg eher kastenför-
mige Profile, bei denen bereits ab Schichttiefen > 1,0 mm nur mittig eine Oberflächenaufwöl-
bung auftritt. Niedrige Vorschubgeschwindigkeiten (v = 5 mm/s) führen generell eher zu 
wannenförmigen Querschnittprofilen, die erst ab Umschmelztiefen > 2,0 mm nur noch eine 
mittige Aufwölbung zeigen. Die Bahnbreite bleibt vom Energieeintrag fast unbeeinflusst und 
liegt bei 10 ± 0,2 mm. 
Mittels Mehrspottechnik erzeugte Umschmelzschichten weisen im Querschliff am Übergang 
zum Grundwerkstoff die Ausbildung charakteristischer „Spikes“ („Zacken“) auf (Abb. 46b-III). 
Diese sind die Folge des erhöhten Energieeintrags in den Überlappungsbereichen der loka-
len ellipsenförmigen Strahloszillation. Inwiefern sich die dadurch vergrößerte Anbindungs-
länge zwischen Umschmelzschicht und Grundwerkstoff positiv auf die Haftfestigkeit der 
Schichten auswirkt, wurde nicht näher untersucht. Bis zu einer Behandlungstiefe von 1,5 mm 
zeigten die Schichten ein leicht welliges Oberflächenprofil (Abb. 46b-II). Eine sehr starke mit-
tige Oberflächenaufwölbung hin zu höheren Umschmelztiefen macht Schichten mit größeren 
EBU-Tiefen zum Teil unbrauchbar. Aufgrund der ellipsenförmigen Strahloszillation lagen die 
Bahnbreiten im Bereich 10,7 … 11,4 mm.  
Die Verwendung der Feldtechnik führte zu einer nur sehr geringen Oberflächendeformation 
(Abb. 46c-II) und zu linsenförmigen Querschnittprofilen, die in Richtung Rand sehr flach aus-
laufen (Abb. 46c-III). Aufgrund der verhältnismäßig geringen Energiedichte innerhalb des 
Energieübertragungsfeldes wird ein großer prozentualer Energieanteil im Randbereich durch 
den seitlichen Wärmeabfluss in das Substrat abgeführt. Die verbleibende Energie reicht 
dann nicht mehr aus, um die Randbereiche aufzuschmelzen. Folglich nimmt die Bahnbreite 
mit sinkendem Energieeintrag deutlich ab und lag zwischen 7,0 … 9,7 mm. Unabhängig von 
der Behandlungstiefe zeigten alle erzeugten Schichten nur sehr geringe Oberflächendefor-
mationen.  
Im Zusammenhang mit der für die Flüssigphasen-Randschichtbehandlung typischen Ober-
flächendeformation ist speziell die Oberflächeneinwölbung -hEBU (Abb. 47a) von Interesse, da 
sie den späteren Nachbearbeitungsaufwand der generierten Schichten bestimmt. Für den 
Linienscan und die Mehrspottechnik nimmt die Oberflächeneinwölbung mit steigender Be-
handlungstiefe deutlich zu, wobei Werte von > 1,0 mm nur im Fall der Mehrspottechnik ge-
messen wurden. Hier stieg die Einwölbung ab einer tEBU ≥ 1,5 mm überproportional an 
(Abb. 47a).  Die mittels Feldtechnik erzeugten Schichten wiesen auch bei höheren Behand-
lungstiefen von > 2,0 mm nur sehr geringe Oberflächeneinwölbungen auf, so dass kaum eine 
Nachbearbeitung erforderlich war. Im Umkehrschluss können mit dieser Strahlführungstech-
nik sowohl der Energieaufwand als auch die thermische Werkstoffbelastung begrenzt wer-
den, da geringere Schichtdicken notwendig sind. 
Kurze Behandlungszyklen und damit hohe Erwärm- und Abkühlgeschwindigkeiten bei hohen 
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Vorschubgeschwindigkeiten (20 mm/s) und einer geringen x-Ausdehnung der Strahlablenkfi-
gur (Linienscan, Mehrsport) verhindern das Ausgasen der Schmelze vor dem Erstarren. 
Gaseinschlüsse, die durch das Ausdampfen niedrigschmelzender Elemente mit hohem 
Dampfdruck, wie beispielsweise Mg oder Zn, und durch im Grundwerkstoff gelösten Wasser-
stoff entstehen (Kap. 2.1.3.6), werden „eingefroren“ und bleiben als Poren zurück. 
  
a) Oberflächeneinwölbung abhängig von der 
Strahlführungstechnik (vx = 10 mm/s) 
b) Poren-/“Spike“-bildung in Folge hoher Vor-
schubgeschwindigkeiten: Linienscan (oben) 
und Mehrspottechnik (unten) 
Abb. 47. Oberflächendeformation in Abhängigkeit von der Strahlführungstechnik (a) und typische 
Schichtdefekte nach dem EBU (b) 
Typischerweise bilden sich beim Linienscan große Poren in Schmelzbadmitte, während die-
se bei der Mehrspottechnik ausschließlich am Übergang zum Grundwerkstoff in den soge-
nannten „Spikes“  auftreten, verursacht durch das Verdampfen einzelner Elemente als Folge 
lokal überhöhter Energieeinträge (Abb. 47b). Unabhängig von den Behandlungsparametern 
waren alle mittels Feldtechnik erzeugten Schichten porenfrei. Für alle Strahlführungstechni-
ken konnten keine Risse in den generierten Umschmelzbahnen detektiert werden. 
Die Behandlungstiefe nimmt erwartungsgemäß mit zunehmendem Energieeintrag zu, d.h. 
mit steigendem Strahlstrom und sinkenden Vorschubgeschwindigkeiten (Abb. 48). Der Vor-
wärmeffekt bei geringen Vorschubgeschwindigkeiten (5 mm/s) führt im Vergleich zu hohen 
Vorschubgeschwindigkeiten (20 mm/s) zu einem deutlich steileren Anstieg der Umschmelz-
tiefe über dem Strahlstrom. Folglich lassen sich unter Verwendung hoher Vorschubge-
schwindigkeiten angestrebte EBU-Tiefen deutlich präziser einstellen. Trotz der unterschiedli-
chen Energieverteilungen führen gleiche Strahlströme bei Linienscan und Mehrspottechnik 
zu ähnlichen Behandlungstiefen (Abb. 48a-b). Bei der Feldtechnik ist zum Erreichen einer 
bestimmten Umschmelztiefe ein im Mittel ca. 5 mA höherer Strahlstrom erforderlich 
(Abb. 48c). Ein nahezu gleicher Anstieg der Geraden bei 10 mm/s zeigt, dass sich eine 
Strahlstromerhöhung bei allen Strahlführungstechniken ähnlich auf die Umschmelztiefe aus-
wirkt (Abb. 48). So führt beispielsweise eine Strahlstromerhöhung um 5 mA generell zu einer 




   
a) Linienscan b) Mehrspottechnik c) Feldtechnik 
Abb. 48. EBU-Tiefe in Abhängigkeit vom Energieeintrag und mittlerer Größe der sich ausbildenden 
WEZ für Linienscan (a), Mehrspottechnik (b) und Feldtechnik (c) 
 
4.2.2 Einfluss der Behandlungsparameter auf die mikroskopische Schicht-
ausbildung 
Nach dem Umschmelzen kommt es im umgewandelten Bereich zu einer deutlichen Gefüge-
feinung (Abb. 49a-1). Unabhängig von den gewählten Behandlungsparametern bildet sich 
ein zweiphasiges Umschmelzgefüge, bestehend aus primären α-Mg-Dendriten und der inter-
dendritisch ausgeschiedenen Sekundärphase Mg17Al12. Die bereits im Grundwerkstoff vor-
handenen AlMn-Ausscheidungen werden gleichmäßiger im Umschmelzgefüge verteilt, blei-
ben jedoch aufgrund ihres hohen Schmelzpunktes (TS > 1100 °C [135]) in Form und Größe 
durch den Behandlungsprozess nahezu unbeeinflusst. Unterhalb der Umschmelzschicht ist 
die Ausbildung einer Wärmeeinflusszone erkennbar. In diesem Bereich kommt es zu einer 
Modifikation der ansonsten im Grundwerkstoff kompakt vorliegenden Mg17Al12-Phase 
(Abb. 49a-2). Aufgrund des niedrigen Schmelzpunktes von Mg17Al12 (402 °C [118]) im Ver-
gleich zu α-Mg wird diese in der WEZ teilweise angeschmolzen und bleibt wegen der sehr 
kurzen Behandlungszeiten in Skelettform erhalten (Abb. 49a-2). Die Größe der sich ausbil-
denden Wärmeeinflusszone wird in unerwartet geringem Maß durch Umschmelztiefe und 
Vorschubgeschwindigkeit beeinflusst. Größere Unterschiede gibt es hingegen bezüglich der 
Strahlführungstechniken. So wurden für Schichten im Bereich 0,5 … 3,0 mm die im Mittel ge-
ringsten Wärmeeinflusszonen im Fall der Mehrspottechnik mit 120 ± 20 µm gemessen, ge-
folgt von Linienscan mit 260 ± 60 µm und der Feldtechnik mit 460 ± 95 µm (vgl. Abb. 48).  
Der Dendritenarmabstand (DAS) nimmt mit steigender EBU-Tiefe sowie abnehmender Ab-
kühlgeschwindigkeit zu (Abb. 49b). Für eine bestimmte EBU-Tiefe von ~ 1 mm sinkt der DAS 
mit zunehmender Vorschubgeschwindigkeit (Abb. 50). Beim Vergleich der verschiedenen 
Strahlführungstechniken nimmt der DAS mit zunehmender Größe des Interaktionsbereichs 
(Linienscan < Mehrspottechnik < Feldtechnik) bzw. der Haltezeit pro Volumenelement zu 
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(Abb. 49b und Abb. 50). Die Mikrohärte wurde durch die EBU-Behandlung im Mittel auf ca. 
80 HV0,1 erhöht. Der DAS hat jedoch kaum einen Einfluss auf die Mikrohärte. 
  
a) Gefügeausbildung in der EBU-Schicht (1) und 
in der Wärmeeinflusszone (2) 
b) Einfluss der EBU-Tiefe auf den DAS 
(vx = 10 mm/s) 
Abb. 49. Gefügeausbildung in der EBU-Schicht und in der Wärmeeinflusszone (a) sowie der Einfluss 
der EBU-Tiefe auf den Dendritenarmabstand (b)  
 
Abb. 50. Einfluss der Strahlführungstechnik und des Vorschubs auf den DAS und die jeweilige Mikro-
härte (exemplarisch für tEBU ~ 1,0 mm) 
Mit zunehmender Abkühlgeschwindigkeit bzw. geringerem DAS wird die Übersättigung des 
Mg-Mischkristalls mit Al größer und der Anteil an Sekundärphase nimmt ab. Der Übersätti-
gungsgrad im α-Mischkristall ist bei vergleichbarem DAS für langsame Vorschubgeschwin-
digkeiten geringfügig höher (Abb. 51). Um abzusichern, dass die bei sinkendem DAS zu-
nehmende Übersättigung mit Al im α-Mg real ist und nicht aus einem zunehmenden Anteil 
von β-Phase innerhalb des Anregungsbereichs resultiert, wurden an ausgewählten Proben 
ergänzend XRD-Analysen durchgeführt. Diese bestätigen einen steigenden Al-Gehalt im Mg-
Mischkristall bei zunehmender Abkühlgeschwindigkeit.  
Der Anteil der eigentlichen Gleichgewichtsphase Mg17Al12 nimmt erwartungsgemäß mit lang-




a) Al-Gehalt im α-Mischkristall und β-Anteil in der EBU-Schicht b) Gefügeausbildung 
Abb. 51. Typische Gefügeausbildung in der EBU-Schicht in Abhängigkeit von der Behandlungtiefe (b) 
und deren Einfluss auf die Mischkristallübersättigung und den Sekundärphasenanteil (a) 
Es konnte nicht final geklärt werden, warum höhere Vorschubgeschwindigkeiten bei ver-
gleichbaren EBU-Tiefen zu höheren Anteilen an Sekundärphase führen (Abb. 51a). Die Ver-
wendung hoher Vorschubgeschwindigkeiten und die damit kurzen Behandlungszeiten lassen 
verglichen mit niedrigeren Vorschubgeschwindigkeiten eher eine geringere Erwärmung des 
Substrates erwarten. Im Gegensatz zu den experimentell ermittelten Werten sollten die er-
höhten Abkühlgeschwindigkeiten auch zu geringeren Sekundärphasenanteilen führen.   
Eine mögliche Erklärung für den erhöhten Anteil an β-Phase könnte aus der EBU-Schicht 
ausdampfendes Mg sein, wodurch der prozentuale Al-Gehalt in der Behandlungszone erhöht 
wird und damit auch der Sekundärphasenanteil steigt. EDX-Analysen an ausgewählten Pro-
benzuständen innerhalb der EBU-Schicht bestätigten dies jedoch nicht. 
 
4.2.3 Elektrochemisches Verhalten 
Zur Untersuchung des elektrochemischen Verhaltens der EBU-Schichten wurden unter Ver-
wendung aller drei Strahlführungstechniken auf Basis der Erkenntnisse aus Kap. 4.2.2 
Schichttiefen von ca. 1,0 … 2,5 mm mit einer Vorschubgeschwindigkeit von 10 mm/s gene-
riert. Die DAS lagen im Bereich von ca. 4,0 … 6,0 µm. Die Prüfung dünnerer Schichten mit 
geringeren DAS war aufgrund der nach der Oberflächenvorbereitung verbleibenden zu ge-
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ringen EBU-Schichtflächen nicht möglich.  
 
4.2.3.1 Ergebnisse der Tauchversuche 
72-stündige Tauchtests in 3,5% NaCl-Lösung ergaben im Vergleich zum Grundwerkstoff 
(Abb. 39) eine um das 20-fache reduzierte Wasserstoffentwicklung für die EBU-behandelten 
Proben und damit ein signifikant verbessertes Korrosionsverhalten bei freier Korrosion 
(Abb. 52a). Ein eher linearer bis degressiver Kurvenverlauf deutet im Vergleich zum Grund-
werkstoff auf eine verbesserte Funktion des Oberflächenfilms hin. Der kurz nach Versuchs-
beginn steile Anstieg der Kurve resultiert vermutlich aus der Ausbildung einer schützenden 
Deckschicht unter Anwesenheit des wässrigen Elektrolyten. Diese besteht höchstwahr-
scheinlich im äußeren Bereich überwiegend aus Hydroxiden. Obwohl sich zwischen den ein-
zelnen Behandlungszuständen nach 72 h nur geringe Unterschiede in der sich entwickeln-
den Wasserstoffmenge ergeben, kann eine Abhängigkeit vom jeweiligen DAS festgestellt 
werden (Abb. 52b). Die Gefügevergröberung bei langsamerer Abkühlung bewirkt eine Zu-
nahme der Wasserstoffentwicklung. Dies entspricht einer Verschlechterung des Korrosions-
verhaltens im Vergleich zu einem feineren DAS. Ein Einfluss der Strahlführungstechnik auf 
das Korrosionsergebnis konnte nicht beobachtet werden (Abb. 52b).  
Nach den Tauchversuchen sind die Oberflächen der umgeschmolzenen Proben (Abb. 53a) 
verglichen mit dem Ausgangszustand (Abb. 40a) deutlich weniger angegriffen. Statt großflä-
chig korrodierter Oberflächenbereiche treten lediglich sporadisch über der Oberfläche verteil-
te Korrosionspittings auf. Bei einigen Proben ist ein fadenförmiger, sich entlang der Oberflä-
che ausbreitender Korrosionsangriff sichtbar (Abb. 53a). Querschliffe im Bereich dieser Kor-
rosionsfäden (Abb. 53b-c) verdeutlichen, dass es bei einem sehr feinen Gefüge (Abb. 53b) 
scheinbar sofort zu einem in die Tiefe reichenden Korrosionsangriff entlang der langen sten-
gelförmigen α-Dendriten kommt. Ausgehend davon kann sich unterhalb der Oberfläche eine 
birnenförmige mikrogalvanische Zelle bilden, deren verhältnismäßig kleine Öffnung mit Kor-
rosionsprodukten zugesetzt wird. Das Verhältnis von Zelltiefe zu Zellbreite ist deutlich > 1. 
Dass die anschließend innerhalb dieser abgeschlossenen Zelle stattfindenden Korrosions-
prozesse keinen Beitrag mehr zur makroskopischen Wasserstoffbilanz leisten, ist vermutlich 
die Ursache für das geringere Wasserstoffvolumen dieser Probenzustände (Abb. 52a). Ent-
standene Korrosionsprodukte verbleiben innerhalb der Zelle. Im Fall eines gröberen Gefüges 
(Abb. 53c) sind die sich bildenden Korrosionsfäden im Querschnitt zwar tiefer, zeigen jedoch 
ein deutlich kleineres Verhältnis von Lochtiefe zu Lochbreite, welches ca. 1 beträgt. Durch 
die entstandene Muldenform wird die dem Elektrolyten ausgesetzte Oberfläche vergrößert, 
was die Wasserstoffentwicklung tendenziell erhöht. Dass kaum Korrosionsprodukte inner-
halb der Korrosionsmulde zurück bleiben, spricht gegen die Ausbildung einer mikrogalvani-
schen Zelle. Damit leistet der sich dort bildende Wasserstoff einen Beitrag zur Gesamtbilanz, 
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was das Wasserstoffvolumen bei gröberem Gefüge nach 72 h leicht erhöht (Abb. 52a). 
  
a) H2-Entwicklung in Abhängigkeit von der Versuchszeit für 
verschiedene DAS 
b) H2-Entwicklung in Abhängigkeit 
vom DAS nach 72 h 
Abb. 52. H2-Volumen der EBU-behandelten Zustände in Abhängigkeit vom DAS in den generierten 
EBU-Schichten und von der Versuchsdauer in 3,5% NaCl-Lösung (a) sowie in Abhängigkeit 
von der Strahlführungstechnik (b) 
   
a) Oberfläche b) Querschliff 
(DAS ~ 3,9 µm) 
c) Querschliff 
(DAS ~ 5,8 µm) 
d) Deckschicht 
Abb. 53. Licht- und rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen des Korrosionsangriffs an der Ober-
fläche (a) sowie im Querschliff (b) der EBU-behandelten Zustände nach 72-stündigen 
Tauchversuchen in 3,5% NaCl-Lösung  
Analog zum Grundwerkstoff kann an der Oberfläche aller Proben die Ausbildung eines Ober-
flächenfilms nachgewiesen werden (Abb. 53d). Im Gegensatz zur stengelförmigen Struktur 
beim Ausgangszustand (Abb. 40c) wirkt dieser hier allerdings deutlich kompakter und zeigt 
keine Ablösungen vom Substrat. Jedoch können Risse in der scheinbar sehr spröden 
Schicht, die nicht ausreichend schnell mit Korrosionsprodukten verschlossen werden, Aus-
gangspunkte für einen Korrosionsangriff darstellen. Mittels XRD-Analyse konnte auch hier 
die Zusammensetzung dieser Deckschicht nicht exakt bestimmt werden. Höchstwahrschein-
lich handelt es sich aber um verschiedene Al-Mg-Oxide/ -Hydroxide oder -Oxidhydrate.  
 
4.2.3.2 Ergebnisse der potentiodynamischen Polarisationsmessungen 
Nach den durchgeführten potentiodynamischen Polarisationstests in 0,001 M NaCl 
(pH = 6,5) zeigte sich an der Oberfläche der Proben im Vergleich zu den sich am Grund-
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werkstoff punktuell ausbildenden Pits ein eher fadenförmiger Korrosionsangriff, der zwei cha-
rakteristischen Korrosionsmorphologien zugeordnet werden konnte: Typ K-I ist durch sehr 
dünne „Korrosionsfäden“ entlang der Oberfläche gekennzeichnet. Kleine kreisrunde, aber 
tiefe Löcher sind Bestandteil dieser Formationen (Abb. 54a). Bei höherer Vergrößerung 
konnte neben diesen Löchern (Abb. 54b) außerdem entlang der α-Mg-Dendriten ein deutli-
cher Angriff beobachtet werden (Pfeil in Abb. 54b).  
Im Gegensatz dazu erfolgte der Korrosionsangriff bei Typ K-II zwar über große Bereiche der 
Oberfläche verteilt (Abb. 54c), jedoch lediglich im oberflächennahen Bereich (Abb. 54d). Die 
sich ausbildenden Korrosionsfäden wachsen hier entlang der Oberfläche zu einer netzwerk-
artigen Struktur zusammen (Abb. 54d). 
    
a) Typ K-I b) Detail aus a) c) Typ K-II d) Detail aus c) 
Abb. 54. Charakteristische Korrosionsmorphologien vom Typ K-I (a-b) sowie Typ K-II (c-d) an der 
Oberfläche der EBU-Schichten nach den potentiodynamischen Polarisationsmessungen in 
0,001 M NaCl-Lösung 
Es konnte des Weiteren eine Abhängigkeit zwischen dem Verlauf der Stromdichte-Potential-
Kurven, den nach der Korrosionsmessung an der Oberfläche mittels EDX gemessenen Al-
Gehalten sowie den am Querschliff ausgewählter Proben bestimmten DAS nachgewiesen 
werden. Für Probenzustände, deren Al-Gehalt als Folge des in Lösung gegangenen Mg ge-
genüber dem Grundwerkstoff deutlich erhöht war (z.B. 10,6 und 11,2 Gew.%), verlief die je-
weilige Stromdichte-Potential-Kurve in etwa auf Grundwerkstoffniveau (Abb. 55a). Das Ge-
füge war in diesen Fällen durch sehr feingliedrige und stengelförmig senkrecht zur Oberflä-
che gewachsene Dendriten mit verhältnismäßig kleinen Sekundärarmabständen gekenn-
zeichnet (Abb. 55b). Im Querschliff kann ein sehr weit in die Tiefe reichender Korrosionsan-
griff beobachtet werden, angedeutet durch eine dunklere Färbung der α-Mg-Dendriten sowie 
durch die Bildung kleiner Löcher bis in eine Tiefe von ca. 100 µm (Pfeile in Abb. 56a). Im De-
tail wird ersichtlich, dass der Korrosionsangriff direkt entlang der α-Mg-Dendriten senkrecht 
zur Oberfläche verläuft (Abb. 56b). Aufgrund der stengelförmig ausgebildeten Dendriten und 
des geringeren Anteils an Sekundärphase für kleinere DAS (Abb. 51) kann sich keine Korro-
sionsbarriere ausbilden. Es kommt zu einem nahezu ungehinderten Korrosionsangriff bis in 




a) Stromdichte-Potential-Kurven  b) Al-Gehalt im oberflächennahen Bereich  
Abb. 55. Zusammenhang zwischen den Ergebnissen der potentiodynamischen Polarisationstests in 
0,001 M NaCl-Lösung (a) und den sich nach der Messung in Abhängigkeit vom DAS an der 
Oberfläche einstellenden Al-Gehalten (b) [165] 
    
a) Typ K-I b) Detail aus a) c) Typ K-II d) Detail aus c) 
Abb. 56. Korrosionsmorphlogien im Querschliff der EBU-Schichten in Abhängigkeit vom DAS und der 
Dendritenform: lange, stengelförmige Dendriten (a-b) und globular ausgebildete Dendriten 
(c-d) 
Im Gegensatz dazu wiesen Proben, deren Al-Gehalte im oberflächennahen Bereich gegen-
über dem Grundwerkstoff nicht merklich erhöht waren (z.B. 9,5 Gew.% Al), sowohl eine deut-
liche Verschiebung des Korrosionspotentials in Richtung positiver Werte als auch eine Ab-
senkung der Korrosionsstromdichte auf (Abb. 55a). Gegenüber dem Grundwerkstoff und den 
EBU-Schichten mit geringen DAS ist das Korrosionsverhalten deutlich verbessert. Ein größe-
rer DAS (Abb. 55b) führt in Kombination mit den globular ausgebildeten Dendriten und den 
erhöhten Anteilen an Sekundärphase (vgl. Abb. 51) zu einer partiell netzwerkartig zusam-
menwachsenden Struktur der β-Phase und damit zur Ausbildung einer Korrosionsbarriere. 
Im Querschliff ist ein weniger tief reichender Korrosionsangriff erkennbar (Abb. 56c). Eine 
vollständige Auflösung der α-Mg-Dendriten erfolgte nur in einem sehr begrenzten, oberflä-
chennahen Bereich (Abb. 56d). 
Die aus der Stromdichte-Potential-Kurve bestimmten Kennwerte zeigen in Kombination mit 
dem oberflächennahen Al-Gehalt, der als Indiz für den DAS gesehen werden kann, klare 
Abhängigkeiten (Abb. 57). Ein tendenziell gröberes Umschmelzgefüge führt demzufolge un-
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abhängig von der verwendeten Strahlführungstechnik im Vergleich zum Grundwerkstoff (rote 
Raute) im besten Fall zu einer Potentialveredlung um bis zu 100 mV (Abb. 57a), einer Redu-
zierung der Korrosionsstromdichte um bis zu 80% (Abb. 57b) sowie einer Erhöhung des Po-
larisationswiderstandes auf das 3,5-fache (Abb. 57c) gegenüber dem Grundwerkstoff. Ver-
glichen mit sehr feindendritischen Strukturen kann die Verbesserung des Korrosionspotenti-
als im Fall gröberer DAS in erster Linie als Folge des erhöhten Anteils der edleren Sekun-
därphase an der Oberfläche gesehen werden. Aufgrund der Gefügefeinung sind im Gegen-
satz zum Grundwerkstoff anodische und kathodische Teilflächen deutlich feiner und damit 
vorteilhafter verteilt. Die Korrosionsstromdichte als Maß für die Auflösungsgeschwindigkeit 
als auch der Polarisationswiderstand werden hauptsächlich durch die Gefügemorphologie 
und der damit verbundenen Barrierewirkung beeinflusst. 
   
a) Korrosionspotential b) Korrosionsstromdichte c) Polarisationswiderstand 
Abb. 57. Korrosionspotential (a), Korrosionsstromdichte (b) und Polarisationswiderstand (c) bestimmt 
aus dem Verlauf der Stromdichte-Potential-Kurven in Abhängigkeit von den sich nach der 
Messung an der Oberfläche einstellenden Al-Gehalten [165] 
 
4.2.4 Tribologisches Verhalten 
Die Untersuchung des tribologischen Verhaltens erfolgte an EBU-Schichten, die mittels Lini-
enscans mit einer Vorschubgeschwindigkeit von 10 mm/s generiert wurden. Der DAS der 
~ 1 mm bzw. ~ 2,5 mm tiefen EBU-Schichten betrug 3,7 bzw. 5,4 µm. Nach der Oberflä-
chenpräparation wurde der Mittenrauwert Ra mit 0,14 ± 0,02 µm (DAS: 3,7 µm) bzw. 
0,09 ± 0,01 µm (DAS: 5,4 m) bestimmt und liegt entgegen den Erwartungen bei kleinen DAS 
höher als bei größeren DAS. 
Für alle EBU-Zustände wird der spezifische Verschleißkoeffizient im Vergleich zu dem des 
Grundwerkstoffs AZ91D erhöht (Abb. 58a, oben) und nimmt mit steigender Normalkraft und 
damit zunehmender Verschleißspurtiefe und -breite (Abb. 58b) als Folge des sich erhöhen-
den tragenden Schichtanteils ab (vgl. Kap. 4.1.3). Dünne Schichten (DAS: 3,7 µm) zeigen 
sowohl einen signifikant höheren Verschleißkoeffizienten verglichen zu tieferen umge-
schmolzenen Schichten (DAS: 5,4 µm) als auch eine höhere Streubreite der ermittelten Wer-
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te. Analog zum Grundwerkstoff (Abb. 44) kann bei den geprüften EBU-Schichten zu Beginn 
der Messung ein erhöhter Reibungskoeffizient beobachtet werden. Nach dem Einebnen der 
Rauheitsspitzen pendelte sich dieser bis zum Ende der Messung auf einem konstanten Ni-
veau ein und lag im Mittel zwischen 0,28 und 0,35 (Abb. 58a, unten). 
  
a) spezifischer Verschleißkoeffizient und Rei-
bungskoeffizient (FN = 1…10 N) 
b) 2D- und 3D-Verschleißspurprofile (exemplarisch 
für FN = 5 N)  
Abb. 58. Bewertung der Verschleißergebnisse für EBU-behandelte Probenzustände anhand der er-
mittelten spezifischen Verschleißkoeffizienten und Reibungskoeffizienten (a) sowie der auf-
genommenen 2D- und 3D-Oberflächenprofile (b) 
    
Übersicht Detail Übersicht Detail 
a) Schichttiefe ~1,0 mm (DAS: 3,7 µm) b) Schichttiefe ~2,5 mm (DAS: 5,4 µm) 
Abb. 59. Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Verschleißspuren für geringe DAS (a) und 
gröbere DAS (b) (exemplarisch für FN = 5 N) 
Anhand der Oberflächenprofile (Abb. 58b) und der rasterelektronenmikroskopischen Auf-
nahmen der Verschleißspuren (Abb. 59) können im Fall kleiner DAS überwiegend große und 
tiefe Furchen in Längsrichtung beobachtet werden, verursacht durch zahlreich an der Ober-
fläche verteilte Partikel (Abb. 59a). Bei tieferen EBU-Schichten mit einem gröberen Gefüge 
ist die Oberflächenausbildung innerhalb der Verschleißspur feiner und homogener 
(Abb. 59b). Unabhängig von der verwendeten Normalkraft sind die auf diesen Schichten er-
zeugten Verschleißspuren schmaler und weniger tief. Große, furchende Partikel traten nur 
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vereinzelt auf. Die mittels EDX bestimmte chemische Zusammensetzung dieser Partikel 
(~16 Gew.% O, ~76 Gew.% Mg, ~8 Gew.% Al (Abb. 59a, Detail: A)) lässt vermuten, dass 
Teile der harten Sekundärphase aus der α-Mg-Matrix herausgerissen wurden. Während der 
Verschleißbeanspruchung oxidieren diese zunehmend und wirken als Abrasivpartikel, an 
denen vermutlich weiches α-Mg aus der Schichtmatrix adhäsiv haften bleibt. Neben den 
Hauptmechanismen Tribooxidation und Abrasion lassen Anhaftungen am Gegenkörper, die 
eine ähnliche Zusammensetzung wie in A (Abb. 59a, Detail) aufweisen, auch auf Adhäsion 
schließen. 
In Korrelation mit den jeweiligen Gefügemorphologien kann die Ursache des schlechteren 
Verschleißverhaltens für Schichten mit geringer Dicke wie folgt begründet werden: Die fein-
dendritische Struktur und der reduzierte Anteil an β-Phase führen zu kleinen Sekundärpha-
senpartikeln, die fein verteilt und ohne Verbindung zueinander in den interdendritischen Be-
reichen vorliegen. Durch die oszillierende Bewegung des Gegenkörpers können diese leicht 
aus der Matrix herausgerissen werden und wirken als zusätzliche Abrasivpartikel zwischen 
Gegenkörper und Substrat. Werden diese Partikel nun mehrmals oszillierend mit dem Ge-
genkörper mitgeführt, können sie durch sukzessives Herausreißen und anschließendes An-
haften von weicher Mg-Matrix zu großen Abrasivpartikeln agglomerieren. Die resultierenden 
tiefen Furchen sind Ursache des erhöhten Verschleißvolumens (Abb. 58b) und damit auch 
des höheren Verschleißkoeffizienten (Abb. 58a). Im Gegensatz dazu scheinen bei tieferen 
EBU-Schichten mit partiell zusammenhängenden β-Strukturen bei Beanspruchung durch den 
Gegenkörper überwiegend nur kleine Teile dieser Netzwerkstrukturen herauszubrechen. 
Diese wirken zwar ebenfalls abrasiv, führen jedoch zu einem deutlich feineren und gleich-
mäßigeren Furchungsprofil sowie zu einem geringeren Verschleißvolumen (Abb. 58b) und 
damit besseren Verschleißkoeffizienten (Abb. 58a). 
 
4.2.5 Fazit zum EB-Umschmelzen 
Die mittels EB-Umschmelzen (EBU) unter Verwendung der drei Strahlführungstechniken Li-
nienscan, Mehrspottechnik und Feldtechnik generierten Schichten lagen bezüglich der EBU-
Tiefe im Bereich 0,1 … 3,0 mm. Der Dendritenarmabstand (DAS) wurde zwischen 2,7 und 
8,6 µm bestimmt. Kleinere DAS (im Bereich 1,0 µm [111, 113, 127]) waren aufgrund der klei-
nen Probengeometrie und der dadurch limitierten Abkühlgeschwindigkeiten nicht möglich. In 
Übereinstimmung mit dem Schrifttum wiesen alle EBU-Schichten eine gute schmelzmetallur-
gische Anbindung zum Substrat auf [120, 127] und waren frei von Rissen [111, 118]. Poren-
bildung ist das Ergebnis des Ausdampfens niedrigschmelzender Elemente wie Zn und Mg 
[127, 129] sowie des Freisetzens von im Grundwerkstoff gelöstem Wasserstoff [129]. Wäh-
rend bei vorangegangenen Untersuchungen in Umschmelzschichten, die mit hohen Energie-
einträgen oder langsamen Vorschubgeschwindigkeiten erzeugt wurden, die Bildung von Po-
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ren beobachtet wurde [107, 119, 127], tritt Porosität im Ergebnis der Untersuchungen dieser 
Arbeit bei hohen Vorschubgeschwindigkeiten auf und ist die Folge der schnellen Erstarrung, 
die der Schmelze keine Zeit zum Ausgasen gibt. Hinsichtlich der Geometrie der EBU-Zone 
entsteht beim Linienscan ein sich mit zunehmender Vorschubgeschwindigkeit von linsenför-
mig zu kastenförmig entwickelndes Profil. Bei der Mehrspottechnik kommt es zur Ausbildung 
von „Spikes“ in der Anbindungszone als Resultat strahlführungstechnisch bedingter, lokal er-
höhter Energieeinträge. 
Die Ausbildung von Wärmeeinflusszonen kann für alle Strahlführungstechniken beobachtet 
werden. Deren Größe ist dabei unabhängig von der Behandlungstiefe. Die geringsten Wär-
meeinflusszonen wurden für die Mehrspottechnik bestimmt und liegen mit 120 µm im Bereich 
des in der Literatur angegeben Wertes von 100 µm [132]. Die skelettartige Ausbildung der 
Sekundärphase Mg17Al12 ähnelt in diesem Bereich der sich beim selektiven Laserschmelzen 
ausbildenden Morphologie [125, 134]. Mit zunehmendem Energieeintrag erhöht sich die 
Oberflächendeformation [125].  
Während sich in der Literatur beim LB-Umschmelzen (LBU) oftmals Mischformen aus zellula-
ren und dendritischen Strukturen innerhalb der Behandlungszone ausbilden [111, 112, 113, 
128], ist die Erstarrung beim EBU überwiegend dendritisch. Sehr lange, stengelförmig senk-
recht zur Oberfläche wachsende Dendriten wurden bei hohen Abkühlgeschwindigkeiten (ge-
ringer Energieeintrag) beobachtet, während die Dendriten bei langsamerer Erstarrung (hoher 
Energieeintrag) deutlich gröber und globular ausgebildet sind. Höhere Abkühlgeschwindig-
keiten führen zu einer Übersättigung des α-Mg mit Al, wodurch sich der Anteil an Mg17Al12 
verringert. Dies stimmt mit den Erkenntnissen der Literatur überein [112, 113, 120, 130]. Die 
dort erzielten Übersättigungsgrade lagen aufgrund der kleineren Korngrößen bei 
10 … 12 Gew.% Al [112, 113, 130]. Im Rahmen der eigenen Untersuchungen wurden nur 
Gehalte von max. rund 7,0 Gew.% Al gemessen.  
Nach dem LBU der Mg-Legierung AZ91 konnte eine moderate Härtesteigerung auf das 1,5-
fache (115 HV0,1) gegenüber dem Ausgangszustand gemessen werden [118]. Im Rahmen 
der eigenen Untersuchungen erzielte die durchgeführte Umschmelzbehandlung nahezu kei-
ne Härtesteigerung. Eine mögliche Ursache könnte darin liegen, dass die Härtesteigerung, 
die aus der Mischkristallübersättigung resultiert, durch den abnehmenden Anteil an harter in-
termetallischer Phase Mg17A12 kompensiert wird.   
Der Korrosionsangriff an den umgeschmolzenen Probenoberflächen war nach Tauchversu-
chen in 3,5% NaCl-Lösung über 72 h deutlich geringer als beim Ausgangszustand. Analog 
zur Literatur [125, 130] zeigten sich nur sehr kleine, sporadisch über der Oberfläche verteilte 
Korrosionspits und in wenigen Fällen ein fadenförmiger Korrosionsangriff entlang der Ober-
fläche. Das verbesserte Korrosionsverhalten ist auf die deutlich gleichmäßigere und feinere 
Verteilung von anodischen (α-Mg) und kathodischen (Mg17Al12) Bereichen innerhalb des 
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schnellerstarrten Gefüges zurückzuführen. Die gemessene Wasserstoffentwicklung reduziert 
sich im Mittel um das 20-fache im Vergleich zum unbehandelten Zustand, wobei ein mit klei-
nerem DAS geringfügig abnehmendes Wasserstoffvolumen beobachtet wurde. Eine homo-
genere Oberfläche ist eine deutlich bessere Ausgangsbasis zur Bildung stabiler Deckschich-
ten [74]. Dies wird als Ursache dafür gesehen, dass die sich nach dem EBU an der Oberflä-
che ausbildende Deckschicht im Vergleich zu der des Ausgangszustand deutlich kompakter 
ist. Die zunehmende Übersättigung des α-Mg mit Al bei sinkendem DAS führt vermutlich 
auch zu einer Anreicherung von Al in der Deckschicht. Es wird angenommen, dass bei dem 
getesteten pH-Wert von rund 6,5 ein zunehmender Al-Gehalt in der Deckschicht zu einer 
steigenden Schutzwirkung führt (Kap. 2.1.3.8) und dadurch das Korrosionsverhalten verbes-
sert wird.   
Tauchversuche an LBU-behandelten Proben zeigten generell eine Verschlechterung gegen-
über dem Ausgangszustand [111, 125], was möglicherweise auf die Instabilität eines zu-
nehmend Al-reichen Oberflächenfilms bei höheren pH-Werten zurückzuführen ist.  
Die potentiodynamischen Untersuchungen in 0,001 M NaCl ergaben im Vergleich zu den 
Tauchversuchen nach dem EBU ein verbessertes Korrosionsverhalten mit zunehmendem 
DAS. Die Ausbildung einer Deckschicht konnte im Querschliff nicht beobachtet werden. 
Vielmehr spielt hier das bei zunehmenden DAS steigende Verhältnis von Kathode zu Anode 
(β/α) sowie die aufgrund der eher globular ausgebildeten Dendriten zunehmende Barriere-
wirkung der β-Phase (netzwerkartige Morphologie) eine entscheidende Rolle [71]. Mit stei-
gendem Anteil der Sekundärphase an der Oberfläche zeigt sich ein zunehmend edleres Ru-
hepotential sowie die Ausbildung eines Passivbereichs [71] (vgl. Kap. 2.1.3.5). Die Korrosi-
onsstromdichte konnte damit auf 20% des Ausgangswertes reduziert, das Korrosionspoten-
tial um 100 mV verbessert und der Polarisationswiderstand um das 3,5-fache gesteigert 
werden. Mittels LB umgeschmolzene Proben zeigten in 0,001 M NaCl zwar eine Verbesse-
rung des Korrosionspotentials um 300 mV, jedoch eine weniger reduzierte Korrosions-
stromdichte und keinen Passivbereich [74]. 
Hinsichtlich des Verschleißverhaltens wurde nach dem EBU von AZ91D keine Verbesserung 
gemessen. Der spezifische Verschleißkoeffizient nahm gegenüber dem Ausgangszustand 
für den getesteten Lastbereich von 1 … 10 N zu. Dies ist analog zu den Verschleißuntersu-
chungen mit niedrigen Prüfgeschwindigkeiten (0,1 m/s) an einer AM60B-Legierung nach 
dem LBU [124], widerspricht aber den Untersuchungen an AZ31 und AZ61 [123]. Demnach 
verbessert sich der spezifische Verschleißkoeffizient von AZ31 und AZ61 nach dem LBU um 
50%, wobei sich ein steigender Anteil an β-Phase positiv auswirkt und den Verschleißkoeffi-
zienten von AZ61 gegenüber AZ31 jeweils um 30% reduziert [123]. 
Bei den Untersuchungen zum Verschleißverhalten von Mg-Legierungen konnte der Bereich 
des milden Verschleißes, in dem Abrasion [93, 94], Oxidation und Delamination [94] auftre-
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ten, klar vom Bereich des schweren Verschleißes, bei dem es zu plastischen Deformationen 
[93, 96], Fließvorgängen [93] sowie lokalen Anschmelzungen [96] kommt, abgegrenzt wer-
den [12]. Durch die eigenen Untersuchungen an EBU-behandelten Zuständen konnte diese 
Abgrenzung nicht klar definiert werden. Es treten sowohl Abrasion als Folge von Tribooxida-
tion auf als auch Adhäsion. Eine mögliche Ursache könnte der zwischen Grund- und Gegen-
körper existierende Punktkontakt sein, der zu einer deutlich anderen Beanspruchungscha-










4.3 EB-UMSCHMELZLEGIEREN (EBUL) 
Mittels EBUL soll die Randschicht der Legierung AZ91D unter Verwendung verschiedener 
Al-basierter Zusatzstoffe (Al 99, AlSi12 und AlSi30) sukzessive mit Al und Si angereichert  
werden, um so die positiven Korrosionseigenschaften einer Al-Legierung sowie das gute 
Verschleißverhalten von AlSi-Legierungen auf die Randschicht der im Fokus dieser Arbeit 
stehenden Mg-Legierung übertragen zu können. Es soll untersucht werden, inwiefern sich 
sowohl die Gefügemodifikation durch Schnellabschreckung (Gefügefeinung, Ungleichge-
wichtsgefüge) als auch die Veränderung der chemischen Zusammensetzung in der Rand-
schicht (Phasenneubildung, Erhöhung/ Reduzierung von Phasenanteilen) vorteilhaft auf die 
Härte sowie das Korrosions- und Verschleißverhalten auswirken. Im Weiteren gilt es heraus-
zuarbeiten, wie sich erhöhte Oxidanteile in den kostengünstigeren APS-Deponierschichten 
(Al 99, AlSi12) gegenüber den mittels Kaltgasspritzens deponierten Zusatzstoffen (AlSi12, 
AlSi30) auf die spätere Qualität der EB-umschmelzlegierten Randschichten auswirken. 
Die Verwendung verschiedener Strahlführungstechniken und die Optimierung der Behand-
lungsparameter folgen dem Ziel, das Randschichtgefüge bis in Tiefen zwischen 0,5…2,5 mm 
mit möglichst geringen Oberflächendeformationen und ohne Bildung von Rissen und Porosi-
tät zu modifizieren. Der Fokus liegt in diesem Zusammenhang insbesondere auf einem 
gleichmäßigen Aufschmelzen des Zusatzstoffes sowie auf einer homogenen Vermischung 
von Grund- und Zusatzstoff. 
 
4.3.1 Einfluss der Strahlführungstechniken auf die makroskopische Schicht-
ausbildung im Fall der Zusatzstoffdeponierung durch atmosphärisches 
Plasmaspritzen (APS) 
Da der zur Erzeugung einer bestimmten Legierungstiefe notwendige Energieeintrag für jede 
der drei Strahlführungstechniken spezifisch ist, wurden die generierten EBUL-Schichten nur 
auf der Basis gleicher Tiefen miteinander verglichen (vgl. Kap. 4.2.1).  
Das EBUL mittels vordeponierter APS-Zusatzstoffschichten führt bei Nutzung des Linien-
scans zu einer starken Oberflächenschuppung (Abb. 60a-I) mit deutlicher Oberflächende-
formation (Abb. 60a-II). Für vereinzelte, sehr hohe EBUL-Tiefen wurde die für eine Flüssig-
phasen-Randschichtbehandlung typische Oberflächeneinwölbung als Maß für den späteren 
Nachbearbeitungsaufwand mit > 1,0 mm bestimmt (Abb. 61a). Der intensive und sehr lokal 
wirkende Energieeintrag führt nahezu über der gesamten Behandlungsvariation zu einem 
„Aufbrechen“ der Spritzschicht. Aufgrund der sehr kurzen Behandlungszeiten, dem lediglich 
linienförmigen Energieeintrag und der fehlenden Strahloszillation kommt es zum nicht voll-
ständigen Aufschmelzen der einzelnen Spritzschichtpartikel und damit zu einer nur unzu-
reichenden Durchmischung. Dies ist bereits makroskopisch anhand des Querschliffs erkenn-
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bar (Abb. 60a-III) und wird durch die inhomogene Elementverteilung im EDX-Mapping bestä-
tigt (Abb. 60a-IV). Im Fall der Mehrspottechnik bildet sich die Oberfläche deutlich gleichmä-







Abb. 60. Oberflächenausbildung (I), Oberflächenprofil (II) und Querschliff (III) sowie Element- (EDX) 
und Härteverteilung (HV0,1) (IV-V) der umschmelzlegierten APS-Deponierschichten (exemp-
larisch für Zusatzstoff AlSi12 und tEBUL ~ 1,5 mm) unter Verwendung verschiedener Strahl-
führungstechniken (Linienscan (a), Mehrspottechnik (b) und Feldtechnik (c)) 
Die Oberflächeneinwölbung ist bei der Mehrspottechnik (Abb. 60b-II) für EBUL-Tiefen 
< 1,5 mm vergleichbar zum Linienscan, wird jedoch oberhalb deutlich größer (Abb. 61a). Da 
der Energieeintrag bei der Mehrspottechnik im Vergleich zur Feldtechnik immer noch ver-
hältnismäßig lokal erfolgt, wird die Spritzschicht ebenfalls über der gesamten Behandlungs-
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breite aufgebrochen. Es kommt zu einer relativ starken Spritzerbildung während des Prozes-
ses (Abb. 64a) und damit zum Spritzschichtverlust. Jedoch bewirkt die lokale Strahloszillati-
on in zwei hintereinanderliegenden Reihen im Vergleich zum Linienscan ein deutlich besse-
res Aufschmelzen und ein gleichmäßiges Vermischen des Zusatzstoffes im Schmelzbad 
(Abb. 60b-IV). Durch den hohen Oxidanteil in den APS-Deponierschichten und der damit 
verbundenen Schmelzpunkterhöhung verbleiben auch hier vereinzelte Partikel der Deponier-
schicht ungelöst im Schmelzbad. Diese sind aber im Vergleich zum Linienscan und zur Feld-
technik deutlich kleiner und feiner verteilt. Die vom EBU bekannten, charakteristischen 
„Spikes“ am Übergang zum Grundwerkstoff, die auf einen lokal erhöhten Energieeintrag in 
den Überlappungszonen der ellipsenförmigen Strahloszillationen zurückzuführen sind (vgl. 
Kap. 4.2.1), werden auch hier beobachtet (Abb. 60b-III). Mit zunehmender EBUL-Tiefe sind 
diese weniger ausgeprägt. 
  
a) Oberflächeneinwölbung in Abhängigkeit von 
der Strahlführungstechnik (vx = 5 mm/s)  
b) Rissbildung und unaufgeschmolzene Partikel 
sowie Porenbildung: Feldtechnik (oben) und 
Mehrspottechnik (unten) 
Abb. 61. Oberflächendeformation in Abhängigkeit von der Strahlführungstechnik (a) und typische 
Schichtdefekte beim EBUL von APS-Deponierschichten (exemplarisch für Zusatzstoff  
AlSi12) 
Im Gegensatz zum Linienscan und der Mehrspottechnik kann die Spritzschicht bei der E-
BUL-Behandlung mittels Feldtechnik nicht vollständig aufgeschmolzen werden. Insbesonde-
re im Randbereich ist die Energiedichte unzureichend (Abb. 60c-I). Im Querschliff sind die 
unaufgeschmolzenen Spritzschichtbestandteile an den Rändern der EBUL-Schicht erkenn-
bar (Abb. 60c-III). Bei geringen Energieeinträgen verbleiben relativ große Spritzschichtparti-
kel ungelöst im Schmelzbad und es kann vereinzelt zu Rissbildung kommen (Abb. 61b, 
oben). Diese groben Partikel innerhalb der Legierungszone bewirken eine inhomogene Ele-
mentverteilung (Abb. 60c-IV). Die sich einstellende Oberflächendeformation (Abb. 60c-II) 
sowie die Oberflächeneinwölbung (Abb. 61a) sind moderat. Generell neigen umschmelzle-
gierte APS-Deponierschichten bei hohen Energieeinträgen zu starker Porenbildung 
(Abb. 61b, unten). 
Die beim EBUL der APS-Deponierschichten unter Verwendung der drei ausgewählten 
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Strahlführungstechniken generierten Schichttiefen lagen im Bereich von 0,5 … 3,5 mm. Er-
wartungsgemäß nimmt der zum Erzeugen einer bestimmten EBUL-Tiefe erforderliche 
Strahlstrom für alle Strahlführungstechniken ab, wenn die Vorschubgeschwindigkeit verrin-
gert wird (Abb. 62). Wie beim EBU ergeben sich auch beim EBUL für den Linienscan und die 
Mehrspottechnik unter Verwendung gleicher Behandlungsparameter vergleichbare Behand-
lungstiefen (Abb. 62a-b). Die Feldtechnik hingegen erfordert aufgrund der geringen Energie-
dichte bei einer bestimmten Vorschubgeschwindigkeit im Mittel ca. 5 mA mehr Strahlstrom 
zum Generieren dieser Behandlungstiefe (Abb. 62c). Eine gewünschte EBUL-Tiefe ist unter 
Verwendung der Mehrspottechnik, verglichen mit den mittels Linienscan und Feldtechnik er-
zielten Behandlungstiefen, auch bei langsamen Vorschubgeschwindigkeiten deutlich präziser 
einstellbar (Abb. 62b).   
   
a) Linienscan b) Mehrspottechnik c) Feldtechnik 
Abb. 62. EBUL-Tiefen in Abhängigkeit vom Energieeintrag für umschmelzlegierte APS-
Deponierschichten (exemplarisch für Zusatzstoff AlSi12) unter Verwendung verschiedener 
Strahlführungstechniken (Linienscan (a), Mehrspottechnik (b) und Feldtechnik (c)) 
Aufgrund der inhomogenen Elementverteilung stellen sich bei den mittels Linienscan und 
Feldtechnik generierten Legierungsschichten lokal sehr unterschiedliche Anteile der interme-
tallischen Phasen ein. In Schichtbereichen mit hohem Zulegierungsanteil kommt es bevor-
zugt zur Bildung von Mg17Al12 (Al 99-Zusatzstoff) bzw. Mg17Al12 und Mg2Si (AlSi-Zusatzstoffe) 
und damit zu höheren Härtewerten als in Bereichen mit vergleichsweise geringen Legie-
rungsanteilen. Dies resultiert in lokalen Härtepeaks innerhalb einer wenig bis moderat harten 
Schichtmatrix (Abb. 60a-V und Abb. 60c-V). Welchen Beitrag die einzelnen intermetallischen 
Phasen in diesem Zusammenhang zur Härtesteigerung leisten, wird in Kap. 4.3.3 genauer 
erläutert.  
Für beide Strahlführungstechniken nimmt der rechnerisch ermittelte Zulegierungsanteil für 
beide Zusatzstoffe mit zunehmender Schichttiefe ab (Abb. 63a und c). Die größere Dicke der 
mittels APS vordeponierten Al 99-Schicht (vgl. Tab. 5) würde im Vergleich zu AlSi12 bei glei-
cher Umschmelzbreite zu einem höheren Zulegierungsanteil führen. Da die Al 99-Schicht 
aufgrund ihres höheren Schmelzpunktes, der höheren Dicke und der kompakteren Struktur 
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insbesondere im Randbereich schlechter aufzuschmelzen ist, was die Menge des ins 
Schmelzbad eingebrachten Zusatzstoffes vor allem bei der Feldtechnik verringert, ergeben 
sich für beide Zusatzstoffe ähnliche Zulegierungsanteile bei gleicher EBUL-Tiefe. Für die 
Feldtechnik liegen diese für AlSi12 zum Teil sogar oberhalb derer für Al 99.   
 
   
   
a) Linienscan b) Mehrspottechnik c) Feldtechnik 
Abb. 63. Zusammenhang zwischen der Verteilung der mittleren Härtewerte HV0,1 und dem berech-
neten Zulegierungsanteil umschmelzlegierter APS-Deponierschichten unter Verwendung 
verschiedener Strahlführungstechniken (Linienscan (a), Mehrspottechnik (b) und Feldtechnik 
(c)) 
Hinsichtlich der gemessenen Härtewerte ist im Ergebnis der Versuche mit Linienscan und 
Feldtechnik für den Zusatzstoff Al 99 zumindest ansatzweise eine Korrelation mit den be-
rechneten Zulegierungsanteilen erkennbar (Abb. 63a und c, oben). Eine eher zufällige Ver-
teilung der mittleren Härtewerte über der Umschmelztiefe zeigt sich hingegen für den Zu-
satzstoff AlSi12 (Abb. 63a und c, unten). Insbesondere für höhere Zulegierungsanteile wurde 
eine auffällig geringe Schichthärte ermittelt. Die erhöhte Porosität in den AlSi12 APS-
Deponierschichten führt im Vergleich zu den kompakteren Al 99-Deponierschichten zu einem 
verringerten Partikelzusammenhalt innerhalb der Spritzschicht (Abb. 22b). Insbesondere 
beim EBUL mittels Linienscan wird diese daher vermutlich eher durch Spritzerbildung wäh-
rend des Prozesses abgetragen und kann aufgrund eines nur sehr geringen Anteils an einle-
giertem Zusatzstoff kaum zur Härtesteigerung beitragen. Die angegebene Standardabwei-
chung bezieht sich auf die jeweilige Verteilung der Härtewerte innerhalb der gemessenen 
Schicht und ist beim Linienscan tendenziell größer als bei der Feldtechnik. 
Im Gegensatz dazu bewirkt die homogene Aufschmelzung und Vermischung des Zusatzstof-
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fes bei der Mehrspottechnik eine gleichmäßige Streuung der Härtewerte innerhalb der E-
BUL-Schicht ohne auffällige Härtepeaks (Abb. 60b-V). Obwohl die Härtesteigerung durch die 
Spritzerbildung im Prozessverlauf (Abb. 64a) und durch den damit verbundenen Zusatz-
stoffverlust begrenzt ist, ergibt sich für beide Zusatzstoffe eine deutliche Korrelation zwi-
schen den theoretisch ermittelten Zulegierungsanteilen und der gemessenen mittleren 
Schichthärte (Abb. 63b). Der sich mit zunehmender Vorschubgeschwindigkeit erhöhende 
Spritzschichtverlust durch Spritzerbildung scheint nur einen geringen Einfluss zu haben. Ein 
wesentlicher Vorteil dieser Strahlführungstechnik ist damit die Vorhersagbarkeit der aus ei-
nem bestimmten Behandlungsparametersatz resultierenden Härtesteigerung.  
Aufgrund der geringeren Spritzschichtdicke wird bei der Mehrspottechnik für den Zusatzstoff 
AlSi12, verglichen mit Al 99, erwartungsgemäß ein bestimmter Zulegierungsanteil (z.B. 
ZLA ~ 30%) bei dünneren Schichten erreicht. Der Trend der mittleren Schichthärte folgt bei 
dieser Strahlführungstechnik auch im Fall von AlSi12 dem Trend der errechneten Zulegie-
rungsanteile, was auf ein gleichmäßiges Lösen des Zusatzstoffes im Schmelzbad hindeutet. 
Die bei vergleichbaren Zulegierungsanteilen erhöhten Härtewerte gegenüber Al 99 Depo-
nierschichten, die ebenfalls mittels Mehrspottechnik umschmelzlegiert wurden, sind vermut-
lich ein positiver Effekt der sich beim Legieren mit Si-haltigen Zusatzstoffen bildenden, har-
ten intermetallischen Phase Mg2Si. Darauf wird in Kap. 4.3.3 genauer eingegangen.  
 
4.3.2 Einfluss der Strahlführungstechniken auf die makroskopische Schicht-
ausbildung im Fall der Zusatzstoffdeponierung durch Kaltgasspritzen 
(KGS) 
Auf der Basis der Erkenntnisse aus den Untersuchungen an umschmelzlegierten APS-
Deponierschichten (vgl. Kap. 4.3.1) wurde zum EBUL kaltgasgespritzter AlSi12- und AlSi30-
Deponierschichten ausschließlich die Mehrspottechnik eingesetzt. Bereits während der EB-
Behandlung war bei Verwendung gleicher Behandlungsparameter die Spritzerbildung vergli-
chen zu APS-Deponierschichten deutlich reduziert (Abb. 64).  
Nach der EBUL-Behandlung ist die Oberfläche der erzeugten Bahnen sehr gleichmäßig aus-
gebildet (Abb. 65-I) und besitzt eine charakteristische Asymmetrie im Oberflächenprofil (Abb. 
65-II). Die generierten EBUL-Tiefen lagen im Bereich von ca. 0,7 … 2,0 mm (Abb. 66a). 
Größere Behandlungstiefen wurden aufgrund der dann rapide zunehmenden Oberflächende-
formation sowie der geringen Legierungsgehalte nicht angestrebt. Die zur Erzeugung einer 
bestimmten EBUL-Tiefe notwendigen Energieeinträge sind nahezu unabhängig vom Depo-
nierverfahren und von dem gewählten Zusatzstoff (Abb. 66a). Die sich ausbildende Oberflä-
cheneinwölbung liegt bis zu einer Behandlungstiefe von ca. 1,7 mm bei ≤ 0,3 mm und weist 
in diesem Bereich keine Abhängigkeit von der Umschmelztiefe auf (Abb. 66b). Es ist davon 
auszugehen, dass die Schmelze aufgrund ihrer geringen Viskosität deutlich sensibler auf be-
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reits kleine Veränderungen der Randbedingungen, wie beispielsweise Schwankungen in der 
Deponierschichtdicke, reagiert, was zu dieser zufälligen Verteilung führt. Insbesondere bei 
Strahlströmen von 13 bzw. 14 mA kommt es ab einer Behandlungstiefe >1,7 mm für beide 
Zusatzstoffe zu einem sprunghaften Anstieg der Oberflächeneinwölbung auf das Niveau ver-
gleichbar behandelter APS-Deponierschichten. Eine ungünstige Kombination aus gewähltem 
Strahlstrom, Behandlungsfrequenz und Vorschubgeschwindigkeit kann Ursache für diesen 
Effekt sein. 
  
a) mit APS-Deponierschicht b) mit KGS-Deponierschicht 
Abb. 64. Einfluss des Deponierverfahrens auf die Spritzerbildung beim EBUL mittels Mehrspottechnik 
(exemplarisch für Zusatzstoff AlSi12) 
 
Abb. 65. Oberflächenausbildung (I), Oberflächenprofil (II) und Querschliff (III) sowie Element- (EDX) 
und Härteverteilung (HV0,1) (IV-V) der umschmelzlegierten KGS-Deponierschichten 
(exemplarisch für Zusatzstoff AlSi12 und eine tEBUL ~1,5 mm) unter Verwendung der 
Mehrspottechnik 
Im Vergleich zu den EB-behandelten APS-Deponierschichten sind im Fall der Zusatzstoffde-
ponierung mittels KGS innerhalb des Querschliffs makroskopisch keinerlei Unregelmäßigkei-
ten wie Poren oder Oxideinschlüsse nachweisbar. Der geringe Oxidanteil in den Deponier-
schichten bewirkt, dass das gute Schmelzverhalten der nah-eutektischen Zusammensetzung 
des Zusatzstoffes AlSi12 zur Wirkung kommt. Im Gegensatz dazu führt der sich mit zuneh-
mendem Si-Gehalt erhöhende Schmelzpunkt für AlSi30 in Kombination mit dem vorherr-
schenden Schmelzintervall zu einem schlechteren Schmelzverhalten. In einigen EBUL-
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Schichten verbleiben ungelöste Spritzschichtpartikel, die sich bevorzugt am Schichtgrund ab-
lagern und keinerlei Einfluss auf die Eigenschaften im oberflächennahen Bereich nehmen.  
Durch die geringere Dicke der kaltgasgespritzten AlSi12-Deponierschichten ist sowohl der 
Zulegierungsanteil nach der EB-Behandlung als auch die daraus resultierende Härtesteige-
rung auf maximal 250 HV0,1 begrenzt (Abb. 67a). Als Indiz für ein homogenes Vermischen 
und Lösen des Zusatzstoffes innerhalb des Schmelzbades korrelieren die gemessenen mitt-
leren Härtewerte analog zu den Untersuchungsergebnissen an EB-behandelten APS-
Deponierschichten mit dem Trend der errechneten Zulegierungsanteile. Gleiches gilt für den 
Zusatzstoff AlSi30, wobei hier aufgrund der deutlich höheren Deponierschichtdicken Zulegie-
rungsanteile von > 60% realisierbar sind (Abb. 67b). In Kombination mit dem höheren Si-
Gehalt können bei Verwendung dieses Zusatzstoffes Härtewerte > 300 HV0,1 erzielt werden. 
  
a) EBUL-Tiefe in Abhängigkeit vom Energieein-
trag (Mehrspottechnik) 
b) Oberflächeneinwölbung (Mehrspottechnik) 
Abb. 66. EBUL-Tiefe in Abhängigkeit vom Energieeintrag für umschmelzlegierte KGS-
Deponierschichten unter Verwendung der Zusatzstoffe AlSi12 und AlSi30 im Vergleich zu 
APS-Deponierschichten (AlSi12) (a) sowie die sich jeweils in Abhängigkeit von der EBUL-
Tiefe ausbildende Oberflächeneinwölbung (Mehrspottechnik, vx = 5 mm/s) 
 
   
a) KGS + EBUL (AlSi12) b) KGS + EBUL (AlSi30) c) Mikrohärte für ZLA~30% 
Abb. 67. Zusammenhang zwischen der Verteilung der mittleren Härtewerte und den berechneten Zu-
legierungsanteilen nach dem EBUL von KGS-Deponierschichten (a-b) sowie Vergleich der 




Werden EB-behandelte APS- sowie KGS-Deponierschichten auf der Basis gleicher Zulegie-
rungsanteile (ZLA ~ 30%) hinsichtlich der resultierenden Härtewerte miteinander verglichen, 
so ergibt sich eine zunehmende Schichthärte mit steigendem Si-Gehalt in der Reihenfolge 
Al 99 < AlSi12 < AlSi30 (Abb. 67c). Unter Verwendung des gleichen Zusatzstoffes (AlSi12), 
zeigen APS-Deponierschichten nach der EB-Randschichtbehandlung ein gleiches Härteni-
veau wie die KGS-Spritzschichten. Zur Bewertung wurden jeweils drei mittels Mehrspottech-
nik mit einer Vorschubgeschwindigkeit zwischen 5 … 10 mm/s erzeugte EBUL-Schichten 
herangezogen, deren Zulegierungsanteil möglichst nahe 30% lag. Die angegebene Stan-
dardabweichung bezieht sich auf die mittleren Härtewerte der in die Bewertung einbezoge-
nen Schichten. Diese wird hier jedoch nicht näher diskutiert, da sie für die Gesamtheit der 
Messwerte nicht repräsentativ ist.  
 
Zwischenbilanz:  Beim EB-Randschichtlegieren führt die Verwendung kaltgasgespritzer 
Deponierschichten zu sehr gleichmäßig ausgebildeten Oberflächen mit geringen bis modera-
ten Oberflächendeformationen. Die Oberflächenvorbereitung als Ausgangspunkt für weiter-
führende Untersuchungen ist demzufolge nur mit einem geringen Schichtabtrag verbunden 
und ermöglicht es, auch dünne Schichten mit hohen Legierungsgehalten für Korrosions- und 
Verschleißtests heranzuziehen. Ebenso ist davon auszugehen, dass sich der im Vergleich zu 
EB-behandelten APS-Deponierschichten reduzierte Anteil an ungelösten Spritzschicht- und 
Oxidpartikeln positiv auf das Korrosions- sowie Verschleißverhalten der Schichten auswirkt. 
Auf dieser Basis wurden für alle nachfolgenden Untersuchungen ausschließlich kaltgasge-
spritzte Deponierschichten verwendet.  
 
4.3.3 Mikroskopische Schichtausbildung im Fall der Zusatzstoffdeponierung 
durch Kaltgasspritzen (KGS) 
Unabhängig vom Legierungsanteil setzt sich das EBUL-Schichtgefüge jeweils aus drei Pha-
sen zusammen, welche mittels XRD als primäres α-Mg sowie die beiden intermetallischen 
Phasen Mg17Al12 und Mg2Si identifiziert werden konnten (Abb. 69 und Abb. 68-I). Es kann 
davon ausgegangen werden, dass die Elemente Al und Si nicht in elementarer Form vorlie-
gen, sondern in den Phasen Mg17Al12 bzw. Mg2Si gebunden sind. Licht- und rasterelektro-
nenmikroskopische Untersuchungen der Mikrostruktur lassen erwartungsgemäß einen zu-
nehmenden Anteil beider intermetallischer Phasen mit steigendem Legierungsgehalt erken-
nen (Abb. 68, I-II), was die genaue Phasenquantifizierung auf der Basis der XRD-Ergebnisse 
bestätigt. Während die Si-reiche intermetallische Phase kaum Veränderungen in Größe und 
Morphologie zeigt und zumeist polyedrisch ausgebildet ist, konnten bei der Bewertung zahl-
reicher EBUL-Schichten typische Ausbildungsformen der Al-reichen Sekundärphase in Ab-
hängigkeit vom Al-Gehalt beobachtet und schließlich in drei charakteristische Haupttypen 
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(Typ A, B und C) eingeteilt werden (Abb. 68a-c). Der Anteil der intermetallischen Phase 
Mg17Al12 nimmt in der Reihenfolge A < B < C zu (Abb. 68, I-II). Bei allen anderen gefundenen 
Morphologien handelt es sich lediglich um Mischformen aus jeweils zwei benachbarten Ge-
fügetypen.  
   
   
   
a) Typ A b) Typ B c) Typ C 
Abb. 68. Licht- (I) und rasterelektronenmikroskopische (II) Gefügeaufnahmen sowie EDX- (III) und 
Härte-Mapping (HM0,01/20/20) (IV) für die drei Gefügetypen A, B, C (exemplarisch für Zu-
satzstoff AlSi30) [167] 
Im Fall von Typ A bildet die Sekundärphase aufgrund ihres erhöhten Anteils gegenüber den 
nur umgeschmolzenen Schichten (vgl. Kap. 4.2.2) jetzt ein komplett geschlossenes Netz-
werk aus (Abb. 68a). Es sind jedoch immer noch große Bereiche mit Mg-Mischkristall vor-
handen. Mg2Si-Ausscheidungen mit einer Größe bis ca. 10 µm befinden sich statistisch ver-
teilt in der Schichtmatrix. Gefügetyp B weist einen deutlich höheren Anteil der Sekundärpha-
4 UNTERSUCHUNGSERGEBNISSE 
100 
se mit nur noch kleinen, „blumenförmig“ ausgebildeten α-Mg-Dendriten auf (Abb. 68b). Die 
Mg2Si-Ausscheidungen nehmen gegenüber Typ A zwar in ihrer Anzahl zu, jedoch nicht in ih-
rer Größe. Im Vergleich zu den beiden bereits genannten Gefügetypen besteht Typ C nahe-
zu ausschließlich aus den intermetallischen Phasen Mg17Al12 und Mg2Si (Abb. 68c). Lediglich 
sehr feine, α-reiche „Adern“ durchziehen stellenweise das Schichtgefüge. Die lichtmikrosko-
pischen Gefügeaufnahmen deuten bereits auf einen gegenüber Typ B nochmals deutlich er-
höhten Anteil an Mg2Si hin. 
 
Abb. 69. Röntgenographische Phasenanalysen (XRD) der nach dem EBUL von KGS-
Deponierschichten unter Verwendung der Mehrspottechnik erzeugten Gefügetypen (A, B, C) 
für die Zusatzstoffe AlSi12 und AlSi30 
EDX-Flächenanalysen (Abb. 70) in Kombination mit der jeweiligen Elementverteilung 
(Abb. 68-III) bestätigen die erwartete Zunahme des Al-Gehaltes mit zunehmendem Legie-
rungsanteil bei abnehmender EBUL-Tiefe (A → C). Auffällig ist, dass der Al-Gehalt für Gefü-
getyp C im Fall des EBUL mit AlSi30 nur geringfügig höher ist als der von Typ B beim EBUL 
mit AlSi12. Beide liegen bei ca. 25 Gew.% (Abb. 70). Begründet werden kann dies mit dem 
erhöhten Si-Gehalt in AlSi30. Während der Erstarrung wird ein deutlich höherer Mg-Anteil im 
Schmelzbad durch die aufgrund ihres hohen Schmelzpunktes aus der Schmelze zuerst er-
starrende Mg2Si-Phase gebunden. Nachdem das gesamte Si im Schmelzbad unter Bildung 
dieser intermetallischen Phase aufgebraucht wurde, steht deutlich weniger Mg zur Verfü-
gung. Das noch im Schmelzbad vorhandene Mg wird bereits bei geringeren Al-Gehalten na-
hezu komplett in der intermetallischen Phase Mg17Al12 gebunden, was zur Ausbildung der 
Morphologie des Gefügetyps C führt. Für beide Zusatzstoffe nimmt tendenziell der Volumen-
anteil beider intermetallischer Phasen (Mg17Al12 und Mg2Si) mit steigendem Zulegierungsan-
teil bei abnehmender EBUL-Tiefe zu (Abb. 70). Da das gesamte, beim EBUL zugegebene Si 
während des Erstarrungsprozesses in Form von Mg2Si gebunden wird, kommt es unter Ver-
wendung des Zusatzstoffes AlSi30 folglich zu größeren Mg2Si-Anteilen als beim EBUL mit 
AlSi12 (Abb. 70). Für gleiche Gefügetypen (z.B. Typ B in Abb. 70a und b) ergeben sich damit 
bei AlSi30 im Vergleich zu AlSi12 prozentual geringere Gehalte der Sekundärphase 




a) KGS + EBUL (AlSi12) b) KGS + EBUL (AlSi30) 
Abb. 70. Al- (EDX), Mg17Al12 (XRD) und Mg2Si-Gehalte (XRD, Binarisierung) sowie Oberflächenhärte 
(HV0,1) in Abhängigkeit vom Gefügetyp für umschmelzlegierte KGS-Deponierschichten 
(Mehrspottechnik) unter Verwendung der Zusatzstoffe AlSi12 (a) und AlSi30 (b) 
Hinsichtlich der mittels XRD und Binarisierung bestimmten Mg2Si-Gehalte ergeben sich zwi-
schen beiden Verfahren gleiche Tendenzen und eine recht gute quantitative Übereinstim-
mung (Abb. 70). Die z.T. hohe Standardabweichung der binarisierten Anteile (z.B. Typ C in 
Abb. 70b) zeigt an, dass die Verteilung der Mg2Si-Phase lokal stark schwankt. Da die Be-
stimmung der Mg2Si-Gehalte mittels Binarisierung weniger aufwendig zu realisieren ist als 
mittels röntgenographischer Phasenanalyse, wurde dieses Verfahren an deutlich mehr Pro-
ben angewandt. Demzufolge sind die mittels Binarisierung bestimmten Gehalte repräsentati-
ver.  
Die Härte HM0,01/20/20 der einzelnen Bestandteile des Schichtgefüges nimmt in der Rei-
henfolge α-Mg < Mg17Al12 < Mg2Si zu (Abb. 71). Je größer der Anteil an intermetallischen 
Phasen im Schichtgefüge ist, desto höher ist die resultierende EBUL-Schichthärte (Abb. 70). 
Als Folge des steigenden Anteils der gegenüber dem Mg-Mischkristall härteren intermetalli-
schen Phase Mg17Al12 nimmt auch die Oberflächenhärte HV0,1 von Gefügetyp A → C zu 
(Abb. 70). Höhere Gehalte der nochmals härteren Mg2Si-Phase wirken sich beim Legieren 
mit AlSi30 positiv auf die Oberflächenhärte aus. Vergleicht man beide Zusatzstoffe auf der 
Basis gleicher Gefügetypen, kann durch die höheren Mg2Si-Gehalte eine weitere Härtestei-
gerung im Fall von AlSi30 verzeichnet werden.  
Bei der Universalhärtemessung zur Bestimmung der Härte in den einzelnen Gefügebestand-
teilen ergibt sich für alle Phasen eine steigende Härte von Gefügetyp A nach C (Abb. 71). 
Die ermittelten Härtewerte (Abb. 71, Balken), die bei der Universalhärtemessung aus der 
bleibenden Eindringtiefe bestimmt werden, sind nur dann real, wenn sich mit abnehmender 
Eindringtiefe auch die Größe des Eindrucks (Abb. 71, Rauten) verringert. Andernfalls kann 
eine geringere Eindringtiefe die Folge dessen sein, dass das gemessene Partikel bei zu-
nehmender Härte der Schichtmatrix weniger in diese eingedrückt wird. Die Größe des Ein-
drucks sollte dann gleich bleiben oder zunehmen. 
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Eine reale Härtesteigerung (d.h. steigende Härtewerte bei gleichzeitig abnehmender Größe 
des Härteeindrucks (Eindruckdiagonale)) zeigt sich sehr deutlich im Fall des α-Mg bei beiden 
Zusatzstoffen (Abb. 71a-b). Die Härtesteigerung kann hier mit der zunehmenden Mischkris-
tallübersättigung begründet werden. Gleiches gilt tendenziell für die Sekundärphase 
Mg17Al12. Auch hier kann eine abweichende Stöchiometrie durch einen zunehmenden Al-
Gehalt Ursache der Härtesteigerung sein.  
Unterschiedliche Tendenzen sind hingegen für die intermetallische Phase Mg2Si erkennbar. 
Insbesondere beim EBUL mit AlSi30 (Abb. 71b) steigt zwar von Gefügetyp A nach B der 
Härtewert als Resultat einer abnehmenden Eindringtiefe an, jedoch nimmt die Länge der 
Eindruckdiagonale (Raute) zu. Daraus kann geschlussfolgert werden, dass die verhältnis-
mäßig kleinen Mg2Si-Partikel aufgrund ihrer hohen Härte im Fall von Gefügetyp A in die wei-
che Schichtmatrix eingedrückt werden. Je höher die Härte der Schichtmatrix ist, desto größer 
wird deren Stützwirkung und desto weniger werden kleine Partikel eingedrückt. Es ist zwin-
gend zu beachten, dass im Fall der Mg2Si-Partikel selbst bei der Auswahl nur großer Partikel 
(~ 10 µm) und kleiner Prüflasten (~ 10 mN) der nach DIN geforderte Abstand des Härteein-
drucks zum Rand (3-fache Diagonale) nicht eingehalten werden konnte. Kleinere Prüflasten 
waren jedoch mit der vorhandenen Messtechnik nicht zu realisieren. Die für Mg2Si ermittelten 
Härtewerte sind demnach als wenig repräsentativ einzuschätzen. 
  
a) KGS + EBUL (AlSi12) b) KGS + EBUL (AlSi30) 
Abb. 71. Martenshärte HM0,01/20/20 der einzelnen Gefügebestandteile sowie die Größe der Härte-
eindrücke in Abhängigkeit vom Gefügetyp für umschmelzlegierte KGS-Deponierschichten 
(Mehrspottechnik) unter Verwendung der Zusatzstoffe AlSi12 (a) und AlSi30 (b)  
 
4.3.4 Elektrochemisches Verhalten 
Anhand der Durchführung potentiodynamischer Polarisationsmessungen in 0,001 M NaCl 
konnte für alle EBUL-behandelten Proben im Vergleich zum Grundwerkstoff eine deutliche 
Verbesserung des Korrosionsverhaltens nachgewiesen werden. Die sich an der Probenober-
fläche ausbildenden charakteristischen Korrosionsmorphologien stehen in einem engen Zu-
sammenhang zum Al-Gehalt der jeweiligen EBUL-Schicht und können relativ eindeutig den 
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Gefügetypen A, B und C zugeordnet werden.  
Zwischen den beiden Zusatzstoffen AlSi12 und AlSi30 existiert für die Gefügetypen A und B 
kein signifikanter Unterschied in den jeweiligen Korrosionsmorphologien. Für Gefügetyp A 
mit geringen Al-Gehalten zeigen sich ähnliche Korrosionsmorphologien, wie sie von EBU-
behandelten Proben mit gröberen DAS (Abb. 54c-d) bekannt sind (Abb. 72a). Ursache dafür 
ist die bei beiden Zuständen ähnlich netzwerkartig ausgebildete β-Phase. Der Korrosionsan-
griff ist über relativ große Bereiche der Oberfläche verteilt, findet jedoch nur im oberflächen-
nahen Bereich statt. Es bilden sich Korrosionsfäden aus, die zu einer netzwerkartigen Struk-
tur zusammenwachsen. Bei höherer Vergrößerung wird deutlich, dass sich in diesen Berei-
chen vor allem die unedle α-Phase bevorzugt auflöst (Abb. 73a-I).  
   
a) Gefügetyp A b) Gefügetyp B c) Gefügetyp C (Zusatzstoff AlSi12 (I) und Al-
Si30 (II)) 
Abb. 72. Charakteristische Korrosionsmorphologien an der Oberfläche der umschmelzlegierten KGS-
Deponierschichten nach den potentiodynamischen Polarisationsmessungen in 0,001 M NaCl 
für die Gefügetypen A (a), B (b) und C (c) 
  
a) Gefügetyp A b) Gefügetyp B 
Abb. 73. Detailaufnahmen der charakteristischen Korrosionsmorphologien an der Oberfläche der um-
schmelzlegierten KGS-Deponierschichten nach den potentiodynamischen Polarisationsmes-
sungen in 0,001 M NaCl für die Gefügetypen A (a) und B (b) [162] 
Darüber hinaus kann ebenfalls zwischen der Sekundärphase Mg17Al12 und den angrenzen-
den Mg2Si-Partikeln eine Spaltbildung beobachtet werden (Abb. 73a-II). Potentialunterschie-
de zwischen beiden Phasen führen auch hier zur mikrogalvanischen Korrosion. Im Gegen-
satz zur großflächigen Korrosion des α-Mg löst sich die Sekundärphase Mg17Al12 nur sehr lo-
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kal im Interface zu den Mg2Si-Partikeln auf, bis diese aus der Schichtmatrix herausgelöst 
werden.  
Bei Gefügetyp B ist der Korrosionsangriff eher flächig, findet aber ebenfalls nur im oberflä-
chennahen Bereich statt (Abb. 72b). Detailaufnahmen bestätigen auch hier die bevorzugte 
Auflösung der α-Mg-Dendriten im Kontakt mit der β-Phase (Abb. 73b-I). Die Oberflächenauf-
nahmen bestätigen jedoch, dass scheinbar bereits vor der Auflösung des α-Mg eine mikro-
galvanische Korrosion zwischen den intermetallischen Phasen Mg17Al12 und Mg2Si auftritt 
(Abb. 73b-II)  
Unterschiedliche Korrosionsmorphologien konnten für die verwendeten Zusatzstoffe im Fall 
des Gefügetyps C beobachtet werden: Beim EBUL mit AlSi12 bilden sich an der Oberfläche 
nach den potentiodynamischen Polarisationsmessungen schuppenartige Ablösungen sowie 
Risse und es kommt zum Ausplatzen großer Oberflächenbereiche (Abb. 72c). Unter Ver-
wendung des Zusatzstoffes AlSi30 traten bei den EBUL-behandelten Schichten nur sehr 
vereinzelt schuppenförmige Ablösungen der Oberfläche auf. Der Oberflächenangriff ist im 
Vergleich zu Gefügetyp B deutlich reduziert (Abb. 72c). Der erhöhte Anteil der intermetalli-
schen Phase Mg2Si scheint sich positiv auf die Defekte an der Oberfläche auszuwirken. We-
der die Bildung von Rissen noch oberflächennahe Ausplatzungen konnten hier beobachtet 
werden. 
Die Stromdichte-Potential-Kurven bestätigen ein sich von Gefügetyp A → C verbesserndes 
Korrosionsverhalten. Der erhöhte Al-Gehalt und der damit steigende Gehalt an β-Phase be-
wirken einen zunehmend edleren Charakter der EBUL-Schichten. Damit verschieben sich 
sowohl das Korrosionspotential (Abb. 74a, Abb. 75b) als auch das Ruhepotential (Abb. 75a) 
sukzessive in die positivere Richtung.  
Bei genauerer Analyse der Stromdichte-Potential-Verläufe ergeben sich unabhängig von den 
Gefügetypen und der Lage der jeweiligen Korrosionskenngrößen generell drei charakteristi-
sche Potentialverläufe I, II und III (Abb. 75b), die eng mit der zeitabhängigen Entwicklung 
des jeweiligen Ruhepotentials zusammenhängen (Abb. 75a). Sind über den gesamten Ver-
lauf der Ruhepotentialmessung sehr starke Potentialtransienten, wie sie auch von Al-
Legierungen bekannt sind [166], zu beobachten (Abb. 75a-I), verläuft auch die Stromdichte 
während der Polarisierung deutlich instabil (Abb. 75b-I). Wenn sich das Ruhepotential im 
Gegensatz dazu zunächst stabil entwickelt, aber es während der 30-minütigen Messung zu 
einem sprunghaften Potentialeinbruch kommt (Abb. 75a-II, Pfeil), so ergibt sich auch im Ver-
lauf der Stromdichte bei kathodischer Polarisation ein zunächst stabiler Zustand. Am Korro-
sionspotential ist dann jedoch ein spontaner Schichtdurchbruch zu beobachten (Abb. 75b-II). 
Verläuft das Ruhepotential hingegen bis zur beginnenden Polarisation stabil (Abb. 75a-III), 
führt dies in der Regel auch zu einem stabilen Stromverlauf (Abb. 75b-III). Das Durchbruchs-
potential verschiebt sich für diesen Zustand gegenüber dem Korrosionspotential als Folge 
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der Ausbildung eines Passivbereichs in positive Richtung. Der Schichtdurchbruch ist klar er-
kennbar an einem sprunghaften Anstieg der Stromdichte im anodischen Bereich (Abb. 75b-
III, Pfeil). 
  
a) Stromdichte-Potential-Kurven b) Korrosionspotential 
Abb. 74. Zusammenhang zwischen den Ergebnissen der potentiodynamischen Polarisationstests in 
0,001 M NaCl (a) und den sich auf Basis des Zulegierungsanteils einstellenden Gefügetypen 
nach dem EBUL mit den Zusatzstoffen AlSi12 und AlSi30 (b) 
  
a) Ruhepotentialmessung b) Stromdichte-Potential-Kurven 
Abb. 75. Charakteristischer Verlauf des Ruhepotentials (a) sowie der Stromdichte-Potential-Kurven 
beim EBUL mit Al-Si-Zusatzstoffen (b)  
Gegenüber den Stromdichte-Potential-Verläufen I und II wird die Korrosionsstromdichte bei 
diesen Varianten deutlich abgesenkt (Abb. 75b-III). In jedem Fall ist der zeitabhängige Po-
tentialverlauf bzw. der potentialabhängige Stromverlauf Folge der an der Grenzfläche Pro-
be/Elektrolyt ablaufenden Vorgänge und deutet auf den Charakter der sich ausbildenden 
Deckschicht hin, welcher im Rahmen dieser Arbeit nicht näher untersucht wurde. 
Hinsichtlich der Lage der ermittelten Korrosionspotentiale und deren Streubreite ist beim 
Vergleich der Gefügetypen A, B und C zunächst kein signifikanter Unterschied zwischen den 
beiden verwendeten Zusatzstoffen AlSi12 und AlSi30 erkennbar (Abb. 74b). Charakteristisch 
ist hingegen die Ausbildung von zwei Streubändern für Gefügetyp A. Im Streuband 1 
(Abb. 74b) liegen vor allem Kurvenverläufe, die Typ I (Abb. 75) zugeordnet werden können, 
während im Streuband 2 hauptsächlich Typ II und vereinzelt Typ III (Abb. 75) auftreten. Bei 
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Gefügetyp B streuen die Werte des Korrosionspotentials in einem sehr großen Bereich. Die 
Stromverläufe entsprechen hier Typ I oder Typ II (Abb. 75) und korrelieren nicht mit der Lage 
des jeweiligen Korrosionspotentials. Unterschiede zwischen den verwendeten Zusatzstoffen 
ergeben sich für Gefügetyp C. Beim EBUL unter Verwendung von AlSi12 führen Risse und 
Abplatzungen von Oberflächenbereichen zu einem instabilen Potential- bzw. Stromverlauf 
entsprechend Typ I (Abb. 75). Da diese Oberflächendefekte beim EBUL mit AlSi30 nicht auf-
treten, entwickelt sich das Potential in Abhängigkeit von der Zeit bzw. der Strom in Abhän-
gigkeit vom Potential stabil und es kommt zur Ausbildung eines Passivbereichs nach Typ III 
(Abb. 75).  
Sowohl für das Ruhepotential als auch für das Korrosionspotential wurde eine deutliche Ab-
hängigkeit von den jeweiligen Al- und Si-Gehalten in den EBUL-Schichten festgestellt (Abb. 
76). Das Ruhepotential wird in erster Linie nur durch den Al-Gehalt beeinflusst und steigt mit 
zunehmendem Al-Gehalt an (Abb. 76a). Im Gleichgewichtszustand verhalten sich die vor-
handenen Mg2Si-Partikel nahezu inert und deren Einfluss ist marginal, nimmt jedoch bei po-
tentiodynamischer Polarisation der Probe zu. Hier spielt vor allem die Potentialdifferenz zwi-
schen Mg2Si und Mg17Al12 sowie die sich im Interface zu den Mg2Si-Partikeln auflösende 
Phase Mg17Al12 eine zunehmende Rolle. Ein abnehmendes Al/Si-Verhältnis verschiebt das 
Korrosionspotential zunehmend in positive Richtung. Im besten Fall wurde sowohl unter 




a) Ruhepotential b) Korrosionspotential 
Abb. 76. Ruhepotential (a) und Korrosionspotential (b) in 0,001 M NaCl in Abhängigkeit von den Al- 
und Si-Gehalten in den umschmelzlegierten KGS-Deponierschichten für die Gefügetypen A, 






4.3.5 Tribologisches Verhalten 
Hinsichtlich des Verhaltens bei Trockenverschleiß zeigten alle EBUL-Schichten bei geringer 
Normalkraft (1 N) eine Verbesserung gegenüber dem Grundwerkstoff (Abb. 77). Für diesen 
Lastbereich nimmt der spezifische Verschleißkoeffizient mit steigender Schichthärte 
(Typ A → Typ C) sukzessiv ab und erreicht bei Gefügetyp C unabhängig vom verwendeten 
Zusatzstoff im Vergleich zum Ausgangszustand eine Verbesserung um ≥ 50%. Dieser Trend 
setzt sich unter Verwendung des Zusatzstoffe AlSi30 über den gesamten getesteten Lastbe-
reich (1 … 10 N) kontinuierlich fort (Abb. 77b). Im Gegensatz dazu kommt es mit steigender 
Normalkraft bei den mit AlSi12 legierten Schichten zwar für die Gefügetypen A und B eben-
falls zu einer Verbesserung im getesteten Lastbereich, Legierungsschichten vom Typ C hin-
gegen versagen teilweise bereits bei aufgebrachten Normalkräften von 2 N (Abb. 77a). Das 
Versagen nur einiger der geprüften Schichten führt bei 2 N zu der angegebenen, sehr gro-
ßen Standardabweichung. Wird die Normalkraft weiter erhöht (5 N), versagten für den Zu-
satzstoff AlSi12 alle Schichten vom Gefügetyp C, weswegen dieser einer Prüfung bei 10 N 
nicht unterzogen wurde.  
  
a) KGS + EBUL (AlSi12) b) KGS + EBUL (AlSi30) 
Abb. 77. Bewertung der Verschleißergebnisse für EBUL-behandelte Probenzustände anhand der er-
mittelten spezifischen Verschleißkoeffizienten und Reibungskoeffizienten in Abhängigkeit 
vom Gefügetyp und den verwendeten Zusatzstoffen AlSi12 (a) und AlSi30 (b) 
Die für die verschiedenen Behandlungszustände vor der Verschleißprüfung ermittelten Rau-
heitswerte sind in Tab. 13 gegeben. Für den Zusatzstoff AlSi30 liegen diese geringfügig hö-
her als bei AlSi12, was höchstwahrscheinlich auf den höheren Anteil an harten Mg2Si-
Partikeln beim EBUL mit AlSi30 zurückzuführen ist. Aufgrund des abnehmenden Anteils an 
weichem α-Mg von Gefügetyp A nach C nimmt auch der ermittelte Mittenrauwert in dieser 
4 UNTERSUCHUNGSERGEBNISSE 
108 
Reihenfolge ab.  
Hinsichtlich des Verlaufs der gemessenen Reibungskoeffizienten ist bei allen EBUL-
Schichten ein charakteristisches Einlaufverhalten erkennbar (Abb. 78). In diesem Bereich 
führen vorhandene Rauheitsspitzen zunächst zu erhöhten Reibwerten. Nach dem Einebnen 
der Rauheitsspitzen durch das Überstreichen des Gegenkörpers bei einem Verschleißweg 
von ca. 0,5 m verlaufen die Reibkoeffizienten transient auf einem konstanten mittleren Ni-
veau. Da Rauheitsspitzen bei höheren Normalkräften deutlich schneller eingeebnet werden, 
nimmt der sich in der Einlaufphase ausbildende Maximalpeak mit zunehmender Prüfkraft ab, 
wird jedoch hin zu höheren Verschleißwegen verschoben.   
Die mittleren Reibkoeffizienten wurden anhand des gemessenen Verlaufs nach dem Einlauf-
verhalten über einen Verschleißweg von jeweils 0,5 … 5 m als Mittelwert bestimmt (Abb. 77, 
unten). Für den Zusatzstoff AlSi30 nimmt der mittlere Reibungskoeffizient mit steigender 
Normalkraft ab, liegt aber bei beiden Zusatzstoffen für Gefügetyp C immer oberhalb von Ge-
fügetyp A und B (Abb. 77b, unten). Eine mögliche Ursache ist in dem erhöhten Anteil an 
niedrigschmelzender Sekundärphase zu sehen, der zunehmend zu Adhäsion führt. Vor allem 
kleine Prüfkräfte sind demgegenüber sensibler als höhere. Die höchsten Reibungskoeffizien-
ten wurden für EBUL-Schichten unter Verwendung des Zusatzstoffes AlSi12 bei FN = 5 N 
gemessen, liegen aber nur geringfügig oberhalb derer bei anderen Normalkräften (Abb. 77a, 
unten).  
Tab. 13. Mittenrauwerte der EBUL-behandelten Zustände in Abhängigkeit vom Gefügetyp und den 
verwendeten Zusatzstoffen 
 Mittenrauwert Ra [µm] 
KGS + EBUL (AlSi12) KGS + EBUL (AlSi12) 
Gefügetyp: 
A 0,12 ± 0,01 0,15 ± 0,01 
B 0,12 ± 0,02 0,12 ± 0,02 
C 0,09 ± 0,02 0,11 ± 0,02 
 
 
Abb. 78. Charakteristischer Verlauf der Reibungskoeffizienten für Normalkräfte 1 ... 10 N (exempla-
risch für Zusatzstoff AlSi30, Gefügetyp A) 
Anhand der rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen der Verschleißspuren kann erwar-
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tungsgemäß eine Zunahme der Verschleißspurbreite mit zunehmender Normalkraft und ab-
nehmender Schichthärte beobachtet werden. Unabhängig vom verwendeten Zusatzstoff, Ge-
fügetyp oder der aufgebrachten Normalkraft wurde für EBUL-behandelte Schichten, bei de-
nen es nicht zum Schichtversagen kam, ein abrasives Verschleißverhalten beobachtet 
(Abb. 79a). Ähnlich wie bei den EBU-behandelten Schichten werden breite Furchen inner-
halb der Verschleißspur (Abb. 79a-1) durch Mg- und Al-reiche Oxidpartikel verursacht 
(Abb. 79a-2, A), die zunächst mit dem Gegenkörper beim Überstreichen mitgeführt und spä-
ter an den Umkehrpunkten abgelagert werden. An den Rändern der entstandenen Furchen 
sind plastische Deformationen in Form von Gratbildung erkennbar (Abb. 79a-1). 
  
a) FN ≤ 2 N (dargestellt: 1 N) b) FN ≥ 5 N (dargestellt: 5 N) 
Abb. 79. Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Verschleißspuren der EBUL-Schichten für 
kleine Lasten (a) und höhere Lasten (b) (exemplarisch für Zusatzstoff AlSi12) 
Der Al-Gehalt der furchenden Partikel ist gegenüber vergleichbaren Partikeln innerhalb der 
Verschleißspuren der EBU-Schichten erhöht und nimmt von Gefügetyp A → C zu, während 
der Mg-Gehalt abnimmt und der Sauerstoffgehalt nahezu unverändert bleibt. Dies legt die 
Schlussfolgerung nahe, dass es sich auch hier um Partikel der Sekundärphase handelt, die 
aus der Matrix ausbrechen, anschließend beim Mitführen durch den Gegenkörper noch in 
der Schicht vorhandenes, weiches α-Mg adhäsiv auslösen und während des Verschleißvor-
gangs oxidieren. Da der α-Mg-Gehalt in der Schichtmatrix bei zunehmenden Anteil der Se-
kundärphase abnimmt (A → C), kann weniger α-Mg an den Partikeln haften bleiben, weswe-
gen diese zunehmend aus Al-reicher β-Phase bestehen. Anhand einer EDX-
Elementverteilung wird deutlich, dass insbesondere kleine Partikel, die aus der Matrix aus-
brechen und oxidieren, lose im Verschleißbett liegen bleiben (Abb. 80a). Dort können sie als 
zusätzliche Abrasivpartikel wirken. Da die Mg2Si-Partikel hingegen kaum herausgerissen 
werden, sondern gleichmäßig in der Al-reichen Schichtmatrix verteilt bleiben (Abb. 80b-c), 
kommt ihnen dort eine sich eher positiv auf das Verschleißverhalten auswirkende Stützwir-
kung zu. Als Hauptmechanismen zur Charakterisierung des Verschleißverhaltens sind Abra-
sion in Folge von Tribooxidation zu nennen. Rückstände am Gegenkörper deuten aber auch 
auf adhäsive Anteile hin. 
4 UNTERSUCHUNGSERGEBNISSE 
110 
   
a) Sauerstoff b) Aluminium c) Silizium 
Abb. 80. Elementverteilung (EDX) über der Verschleißspur (exemplarisch für Zusatzstoff AlSi12) 
Kommt es für Normalkräfte ≥ 5 N zum kompletten Schichtversagen, wird Material großflächig 
aus der Matrix herausgerissen (Abb. 79b und b-3). Da dieses Verhalten nur beim EBUL mit 
AlSi12 für Gefügetyp C beobachtet wurde, könnte eine mögliche Ursache in dem bei diesen 
EBUL-Schichten sehr hohen Gehalt der intermetallischen Phase Mg17Al12 liegen (vgl. Abb. 
70a). Bereits das Aufbringen der Prüfkraft führt zur Rissbildung und zu Ausbrüchen innerhalb 
dieser sehr spröden Schichten, wodurch ein schnelles Schichtversagen begünstigt wird. 
Beim EBUL unter Verwendung des Zusatzstoffes AlSi30 wird ein solch nachteiliges Verhal-
ten durch den erhöhten Anteil der stützend wirkenden Mg2Si-Phase und die daraus resultie-
rende, höhere Schichthärte verhindert.  
Eine erwartete, signifikante Veränderung im Verlauf der Reibungskoeffizienten für EBUL-
Schichten, bei denen es zum Schichtversagen kommt, konnte nicht beobachtet werden.  
 
4.3.6 Thermodynamische Simulation 
Ergänzend zu den Ergebnissen der experimentellen Untersuchungen wurde eine Erstar-
rungssimulation mit Thermo-Calc unter Verwendung der Calphad-Methode durchgeführt. Die 
dafür notwendigen Daten zum ternären System Mg-Al-Si entstammen der Literatur [170, 
171, 172, 173, 174]. Da die experimentellen Untersuchungen zeigen, dass die im Grund-
werkstoffgefüge enthaltene Al-Mn-Phase, deren Anteil < 1,0 Vol.% ist, nach der EB-
Behandlung nahezu unverändert vorliegt, wurde diese im Rahmen der thermodynamischen 
Simulation vernachlässigt. Um die Rechnung zu vereinfachen, wurde auch Zn, das im Aus-
gangsgefüge einem Anteil von 0,7 Gew.% hat (Tab. 12) und im α-Mg sowie in der Sekundär-
phase Mg17Al12 gelöst ist, zunächst nicht berücksichtigt.  
Auf Basis der mittels EDX bestimmten mittleren chemischen Zusammensetzung der jeweili-
gen Gefügetypen (Tab. 14) wurde sowohl eine Erstarrung im thermodynamischen Gleichge-
wicht mit vollständigem Diffusionsausgleich in der festen Phase (Abb. 82) als auch eine Er-
starrung unter der Annahme nach Scheil-Gulliver berechnet, bei der kein Diffusionsausgleich 
im festen Zustand stattfindet (Abb. 83).  
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Tab. 14. Mittlere chemische Zusammensetzung (EDX) der EBUL-Schichten (Zusatzstoffdeponierung: 
KGS) für die Zusatzstoffe AlSi12 und AlSi30 
 KGS + EBUL (AlSi12) KGS + EBUL (AlSi30) 
A B C A B C 
Mg 
Gew.% 84,4 73,9 69,1 83,2 75,8 67,5 
At.% 85,7 75,9 71,3 84,7 77,8 69,8 
Al Gew.% 14,8 24,1 28,4 14,4 19,9 25,2 
At.% 13,5 22,3 26,38 13,2 18,4 23,5 
Si Gew.% 0,9 2,0 2,6 2,5 4,2 7,4 
At.% 0,8 1,8 2,3 2,2 3,7 6,6 
 
Die simulierten Phasenanteile wurden mit den experimentellen Ergebnissen der XRD-
Messungen aus den experimentellen Untersuchungen abgeglichen. Die für die Umrechnung 
in Vol.% erforderlichen Werte zur Dichte der Phasen wurden der XRD-Datenbank entnom-
men (Mg: #35-0821, Mg17Al12: #14-7592, Mg2Si: #35-0773) und liegen bei 1,736 g/cm³ (α-
Mg), 2,085 g/cm³ (Mg17Al12) sowie 1,988 g/cm³ (Mg2Si). 
Zur besseren Ergebnisinterpretation wurden zusätzlich zwei isoplethe Schnitte jeweils für die 
konstanten Al/Si-Verhältnisse von AlSi12 (Al/Si = 7,33) und AlSi30 (Al/Si = 2,33) rechnerisch 
ermittelt (Abb. 81a). Die zunehmende Mg-Konzentration entlang der x-Achse entspricht in 
den isoplethen Schnitten verschiedenen Aufmischungsgraden zwischen den Zusatzstoffen 
und dem Grundwerkstoff AZ91D. Die jeweiligen Aufmischungsgrade für die Gefügetypen A, 
B und C sind in Abb. 81a und b gekennzeichnet. Aufgrund der chemischen Zusammenset-
zung des Grundwerkstoffs liegt die maximal mögliche Mg-Konzentration bei 91 Gew.%.  
 
 
a) schematische Darstellung der La-
ge der isoplethen Schnitte im ter-
nären System 
b) isoplether Schnitt für ein konstantes Al/Si-Verhältnis für 
den Zusatzstoff AlSi30 (Al/Si = 2,33) 
Abb. 81. Lage der berechneten isoplethen Schnitte im ternären System (a) und isoplether Schnitt am 
Beispiel von AlSi30 
Der isoplethe Schnitt für AlSi30 (Abb. 81b) zeigt exemplarisch, dass alle Gefügetypen die 
gleiche Erstarrungsreihenfolge Mg2Si → Mg → Mg17Al12 (β-Phase) haben, da sie auf der Mg-
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Mischkristallseite des Eutektikums liegen. Die β-Phase wird erst beim Erreichen der invarian-
ten Temperatur ausgeschieden. Weiterhin ist erkennbar, dass von Typ A nach Typ C die Li-
quidustemperatur und damit die Kristallisationstemperatur für Mg2Si ansteigen. In gleicher 
Reihenfolge sinkt aber die Kristallisationstemperatur für α-Mg und liegt für den Gefügetyp C 
sehr nahe an der eutektischen Temperatur. Als Kristallisationstemperatur TK wird hier die 
Temperatur bezeichnet, oberhalb derer die entsprechende Phase nicht mehr existiert. Die in 
Abb. 81b bei Raumtemperatur vorhandene Phase γ entspricht der Al-reichen intermetalli-
schen Verbindung Al3Mg2.  
 
Die Phasenanteilsdiagramme in Abb. 82a-c geben die bei einer bestimmten Temperatur un-
ter Gleichgewichtsbedingungen vorliegenden Festphasenanteile der entsprechenden Phase 
entlang der Linien 1 bis 4 wieder (Linie 1: Schmelze, Linie 2: Mg2Si, Linie 3: α-Mg, Linie 4: 
Mg17Al12). Entlang der mit „E“ bezeichneten Senkrechten (Abb. 82a-c) können für die Gleich-
gewichtserstarrung die eutektischen Anteile ME der einzelnen Phasen sowie der eutektisch 
erstarrte Gesamtanteil der Schmelze ME,gesamt (exemplarisch in Abb. 82b) abgelesen werden. 
Die jeweiligen Phasengesamtanteile wurden ebenfalls an der Senkrechten „E“ abgelesen 
(exemplarisch in Abb. 82c) und entsprechen damit der Gefügezusammensetzung zum Zeit-
punkt der Erstarrung. 
In den Scheil-Diagrammen (Abb. 83a-c) besteht entlang der Linien 2 bis 4 jeweils ein Pha-
sengleichgewicht: Linie 2 bezeichnet ein Zwei-Phasen-Gleichgewicht zwischen der interme-
tallischen Phase Mg2Si und der Schmelze, Linie 3 ein Drei-Phasen-Gleichgewicht zwischen 
Mg2Si, α-Mg und Schmelze sowie Linie 4 ein Vier-Phasen-Gleichgewicht zwischen Mg2Si, α-
Mg, Mg17Al12 und Schmelze. Der Gesamtanteil der vorliegenden Phase ist am rechten Ende 
der horizontalen Linie 4 abzulesen (Abb. 83a-c). Der im Eutektikum erstarrte Anteil einer 
Phase entspricht der Länge von Linie 4.  
Die Simulationsergebnisse unter Gleichgewichtsbedingungen (Abb. 82a-c) und die Scheil-
Diagramme (Abb. 83a-c) zeigen, dass die intermetallische Phase Mg2Si als erster Gefüge-
bestandteil aus der Schmelze kristallisiert. Die Kristallisationstemperatur TK,Mg2Si liegt im un-
tersuchten System für die Schmelzzusammensetzung von Gefügetyp A bei 585 °C (Linie 2 in 
Abb. 82a und Abb. 83a) und damit weit unter dem aus der Literatur bekannten Schmelzpunkt 
dieser Phase von 1050 °C [156]. Die Erstarrung des α-Mg-Mischkristalls TK,α-Mg setzt unter-
halb von TK,Mg2Si ein (Linie 3 in Abb. 82a und Abb. 83a), liegt aber bei niedrigen Legierungs-
gehalten sehr dicht an TK,Mg2Si (Abb. 84a).  Mit zunehmenden Al- und Si-Gehalt im Schmelz-
bad zeigt sich eine Verschiebung der Kristallisationstemperaturen von Mg2Si und α-Mg 
(Abb. 82a-c und Abb. 84a). Demnach steigt TK,Mg2Si mit zunehmenden Al- und Si-Gehalt bis 
auf knapp 800 °C an (für Gefügetyp C unter Verwendung des Zusatzstoffes AlSi30 in 
Abb. 84a), wohingegen die Kristallisationstemperatur von α-Mg TK,α-Mg bis auf 450 °C absinkt. 
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Mg17Al12 hingegen kristallisiert konstant bei 436 °C (Abb. 84a).  
   
a) Gefügetyp A b) Gefügetyp B c) Gefügetyp C 
Abb. 82. Phasenanteilsdiagramme mit vollständigem Diffusionsausgleich in der festen Phase (Gleich-
gewicht) für die mittlere chemische Zusammensetzung der Gefügetypen a) A, b) B und c) C 
(exemplarisch für den Zusatzstoff AlSi12) 
   
a) Gesamtsystem b) α-Mg c) Mg2Si 
Abb. 83. Phasenanteilsdiagramme ohne Diffusionsausgleich im festen Zustand (Scheil-Gulliver) für a) 
das Gesamtsystem, b) α-Mg und c) Mg2Si (exemplarisch für Zusatzstoff AlSi12, Gefügetyp 
A) 
Es wird außerdem deutlich, dass die intermetallische Phase Mg17Al12 unabhängig von der 
chemischen Zusammensetzung immer gänzlich eutektisch erstarrt, d.h. die den Gleichge-
wichtsdiagrammen Abb. 82a-c entnommenen Gesamtanteile dieser Phase entsprechen im-
mer dem eutektisch erstarrten Anteil bei 436 °C. Für den aus dem Scheil-Diagramm ent-
nommenen Anteil Mg17Al12 zeigt sich lediglich eine Horizontale bei 436 °C (nicht dargestellt), 
womit auch hier von einer ausschließlich eutektischen Erstarrung dieser Phase ausgegan-
gen werden kann. Ausgewählte Gefügeaufnahmen bestätigen eine fein lamellare Struktur in-
nerhalb der Sekundärphase (Abb. 84b). Während diese bei Gefügetyp B gleichmäßig verteilt 
in der EBUL-Schicht erkennbar ist (Abb. 84b-I), wurden fein lamellare Strukturen bei Gefüge-
typ C überwiegend am Übergang zum Grundwerkstoff gefunden (Abb. 84b-II). Der Gesamt-
anteil eutektisch erstarrender Schmelze erhöht sich mit steigendem Al-Gehalt (Abb. 85). Bei 
niedrigen Al-Gehalten liegen die unter Gleichgewichtsbedingungen berechneten Anteile eu-
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tektisch erstarrter Schmelze deutlich unter denen der Scheil-Erstarrung, hin zu höheren Al-
Gehalten (A → C) gleichen sich beide einander an (Abb. 85). Obwohl der Gehalt an α-Mg 
von Gefügetyp A nach C abnimmt, steigt der im Eutektikum erstarrende Anteil an. Die Gehal-
te für Mg2Si liegen im Eutektikum < 1 Mol%, womit die Differenz zwischen eutektisch erstarr-
tem α-Mg und dem Gesamtanteil eutektisch erstarrter Schmelze (Abb. 85) dem Anteil 
Mg17Al12 (immer gänzlich eutektisch erstarrend) entspricht (Abb. 86b). Es existieren in den 
berechneten Anteilen Unterschiede zwischen den Zusatzstoffen AlSi12 (Abb. 85a) und Al-
Si30 (Abb. 85b), die Trends sind jedoch gleich. 
  
a) Abhängigkeit der Kristallisationstemperatur 
der einzelnen Gefügebestandteile 
b) eutektisches Gefüge für Gefügetyp B (I) und Ge-
fügetyp C (II) (exemplarisch für Zusatzstoff Al-
Si12) 
Abb. 84. Kristallisationstemperatur der einzelnen Gefügebestandteile α-Mg, Mg17Al12 und Mg2Si für 
die Gefügetypen A, B und C unter Verwendung der Zusatzstoffe AlSi12 und AlSi30 (KGS) 
(a) und Gefügebilder eutektisch erstarrter Schichtbereiche (b) 
  
a) mit Zusatzstoff AlSi12 b) mit Zusatzstoff AlSi30 
Abb. 85. Eutektisch erstarrter Gesamt- und α-Mg-Anteil als Ergebnis der Erstarrungssimulation 
(Gleichgewicht (GG) und Scheil-Erstarrung (SE)) berechnet auf Basis der mittleren chemi-
schen Zusammensetzung (EDX) der EBUL-Schichten für die Zusatzstoffe AlSi12 (a) und Al-
Si30 (b) und die jeweiligen Gefügetypen A, B und C  
Hinsichtlich der berechneten Phasengesamtanteile stimmen die Ergebnisse der Gleichge-
wichtssimulation und der Scheil-Simulation in ihrer Tendenz mit den Ergebnissen der XRD-
Messungen überein (Abb. 86a-c). Mit steigendem Al- und Si-Gehalt (A → C) nimmt der Anteil 
an α-Mg im Schichtgefüge ab (Abb. 86a), wobei die Anteile der intermetallischen Phasen 
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Mg17Al12 und Mg2Si zunehmen (Abb. 86b-c). Im Fall von Gefügetyp A weichen die Phasen-
anteile aus der Scheil-Erstarrung von denen der Gleichgewichtserstarrung ab, stimmen aber 
sehr gut mit den Ergebnissen der XRD-Messungen überein (Abb. 86). In Richtung höherer 
Legierungsgehalte (A → C) kommt es sukzessiv zu einer Übereinstimmung zwischen 
Gleichgewichts- und Scheil-Erstarrung. Die Werte weichen dann jedoch von denen der XRD-
Messungen ab. Eine Ursache dafür liegt möglicherweise in dem vereinfachten System unter 
Vernachlässigung zusätzlicher Legierungsgehalte an Zn oder Mn. 
   
   
a) α-Mg b) Mg17Al12 c) Mg2Si 
Abb. 86. Vergleich der mittels Simulation ermittelten Phasenanteile für α-Mg (a), Mg17Al12 (b) und 
Mg2Si (c) (Gleichgewicht (GG) und Scheil-Erstarrung (SE)) mit den Ergebnissen der XRD-
Messungen an EB-umschmelzlegierten KGS-Deponierschichten für die Gefügetypen A, B 
und C jeweils für die Zusatzstoffe AlSi12 (oben) und AlSi30 (unten) 
Der Anteil an freiem α-Mg ergibt sich aus der Differenz des Phasengesamtanteils (Abb. 86a) 
sowie dem eutektisch erstarrtem Anteil (Abb. 85) und liegt nach den Ergebnissen der Scheil-
Erstarrung für Gefügetyp A bei 67 Vol.% (AlSi12) bzw. 64 Vol.% (AlSi30) und für Gefügetyp 
C bei 12,5 Vol.% (AlSi12) bzw. 6,5 Vol.% (AlSi30). Da Mg2Si nahezu kaum im Eutektikum 
erstarrt, entspricht der Anteil aus Abb. 86c dem Anteil an frei im Gefüge vorhandenen Mg2Si. 
Hier stimmen für alle Gefügetypen die Ergebnisse der Gleichgewichtserstarrung mit denen 
der Scheil-Erstarrung überein. Mit Ausnahme von AlSi12 Typ C ergibt sich auch eine gute 
Korrelation mit den mittels XRD gemessenen Gehalten.  
Die Ursache für die zunehmende Annäherung der Scheil-Erstarrung an die Gleichge-
wichtserstarrung kann anhand von Abb. 81b und Abb. 87 erklärt werden. Für den Unter-
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schied von Scheil und Gleichgewicht benötigt es ein oder mehrere Mischkristalle mit verän-
derlichem Löslichkeitsbereich im entsprechenden Temperaturbereich. Nur dadurch kommt 
es zu einer Verschiebung der Schmelzzusammensetzung und damit zu einer anderen Er-
starrung. Im vorliegenden Fall ist das der Mg-Mischkristall. Von Gefügetyp A nach C wird der 
Temperaturunterschied zwischen der Kristallisationstemperatur von α-Mg und dem ternären 
Eutektikum kleiner (Abb. 81b). Damit verringert sich auch das Fenster, in dem es diffusions-
bedingt zu einem Unterschied in der Erstarrung kommen kann. Während die Linien von 
Scheil-Erstarrung und Gleichgewichtserstarrung im Fall von Gefügetyp A noch unterschied-
lich verlaufen (Abb. 87a), liegen diese für Gefügetyp C deckungsgleich übereinander 
(Abb. 87b). 
  
a) Gefügetyp A b) Gefügetyp C 
Abb. 87. Phasenanteilsdiagramme berechnet nach Scheil-Gulliver für den Zusatzstoff AlSi30 und die 




4.3.7 Fazit zum EB-Umschmelzlegieren 
Beim EB-Umschmelzlegieren (EBUL) der Mg-Legierung AZ91D wurden die Zusatzstoffe 
entweder mittels atmosphärischem Plasmaspritzens (Al 99, AlSi12) oder Kaltgasspritzens 
(AlSi12, AlSi30) mit Spritzschichtdicken zwischen 180 … 280 µm vordeponiert und anschlie-
ßend unter Verwendung drei verschiedener Strahlführungstechniken in die Werkstoffrand-
schicht einlegiert. Aufgrund des deutlich besseren Korrosionsverhaltens von Al-Legierungen 
gegenüber Mg-Legierungen wurden Zusatzstoffe auf Al-Basis ausgewählt. Der positive Ef-
fekt von Al-Si-Zusatzstoffen auf das Korrosionsverhalten war bereits beim LB-Auftragen auf 
verschiedene Mg-Legierungen nachgewiesen worden [146].  
Die erzeugten Umschmelztiefen lagen im Bereich von 0,5 … 3,5 mm. Alle EBUL-Schichten 
wiesen eine gute schmelzmetallurgische Anbindung zum Substrat auf. Im Vergleich zum Li-
nienscan und zur Feldtechnik hatten die mittels Mehrspottechnik behandelten Schichten auf-
grund einer gleichmäßigeren Durchmischung von Grund- und Zusatzstoff ein deutlich homo-
generes Schichtgefüge. Die aus dem KGS-Prozess resultierenden, oxidarmen Deponier-
schichten ermöglichen in diesem Zusammenhang gegenüber den oxidreichen APS-
Deponierschichten eine nochmals gesteigerte Oberflächenqualität und ein noch homogene-
res Schichtgefüge. Analog zur Literatur [140, 141, 147] ergaben zu gering gewählte Energie-
einträge eine ungleichmäßige Oberflächenaufschmelzung sowie eine unregelmäßige Vertei-
lung der Zusatzelemente im Schmelzbad.  
In Abhängigkeit vom Al-Gehalt konnten verschiedene Morphologien der Sekundärphase 
Mg17Al12 definiert und in drei Gefügetypen (A, B, C) kategorisiert werden. Gefügetyp A weist 
die geringsten Al-Gehalte auf und zeigt eine netzwerkartig ausgebildete β-Phase. Bei Gefü-
getyp B besteht die Schichtmatrix überwiegend aus Sekundärphase. „Blumenförmige“ α-Mg-
Dendriten sind gleichmäßig im Schichtgefüge verteilt. Im Fall sehr hoher Al-Gehalte bildet 
sich in der Behandlungszone nahezu ausschließlich die intermetallische Phase Mg17Al12 aus 
(Gefügetyp C). Unter Verwendung Si-haltiger Zusatzstoffe wird zusätzlich die Bildung von 
Mg2Si begünstigt, deren Anteil sich mit zunehmendem Si-Gehalt im Zusatzstoff und steigen-
dem Legierungsgehalt in der EBUL-Schicht erhöht. Die Morphologie der Mg2Si-Phase ist ab-
hängig von der Erstarrungsgeschwindigkeit und hat innerhalb der EBUL-Schichten nicht die 
beim LBA beobachtete „Chinesen-Schrift“-Morphologie [137], sondern bildet sich bevorzugt 
polyedrisch aus. 
Ein innerhalb der Behandlungszone [104, 141, 143] entstehender Legierungsgradient konnte 
im Rahmen der eigenen Untersuchungen nicht festgestellt werden. Die Al-Gehalte in den 
EB-behandelten Legierungsschichten lagen bei max. 35 Gew.%. Al tritt nicht elementar auf, 
sondern ist gebunden in der intermetallischen Phase Mg17Al12. Beim LB-Auftragen (LBA) sind 
verfahrensbedingt deutlich geringere Aufmischungsgrade möglich [142, 147]. Für hohe Si-
Gehalte im Zusatzstoff (AlSi20) konnte beim LBA außerdem die Ausbildung einer Mg2Si-
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Barriere am Interface zum Grundwerkstoff beobachtet werden, die ein weiteres Durchmi-
schen von Grund- und Zusatzstoff verhindert und zu hohen Anteilen an Primär-Al in der Auf-
tragsschicht führt [146]. Das verbessert das Korrosionsverhalten signifikant, was in einer 
Veredlung des Korrosionspotentials um 700 mV deutlich wird [146]. Trotz hoher Si-Gehalte 
im Fall des Zusatzstoffes AlSi30 konnte diese Barrierebildung beim EBUL nicht erzielt wer-
den. Durch den erhöhten Anteil an Sekundärphase in den EBUL-Schichten und das gegen-
über dem α-Mg deutlich bessere elektrochemische Verhalten dieser intermetallischen Phase 
[31] wurde das Korrosionspotential im besten Fall um über 500 mV in positive Richtung ver-
schoben.  
Beim Legieren mit Al- bzw. Al-Si-Zusatzstoffen ist die erzielte Härtesteigerung auf den zu-
nehmenden Anteil der intermetallischen Phasen Mg17Al12 bzw. Mg17Al12 und Mg2Si zurückzu-
führen [136, 138, 140] und lag beim EBUL mit AlSi30 für rissfreie Schichten bei über 
300 HV0,1. Höhere Härtewerte von 350 HV0,005 wurden im vorliegenden Schrifttum nur 
beim Legieren mit Cu-haltigen Zusatzstoffen gefunden [133]. Es ist jedoch bekannt, dass die 
für die Härtesteigerung verantwortliche intermetallische Phase AlCu4 sehr negative Auswir-
kungen auf das Korrosionsverhalten hat (Kap. 2.1.3.4). 
Mit zunehmender Schichthärte verbessert sich das Verschleißverhalten aufgrund des zu-
nehmenden Anteils an Mg17Al12. Für Gefügetyp C wurde eine Verringerung des spezifischen 
Verschleißkoeffizienten um 50% gemessen. Ein höherer Anteil an Mg2Si verbessert die 
Stützwirkung der Schichtmatrix und macht sich vor allem bei höheren Lasten positiv bemerk-
bar. Während es ab einer Normalkraft von 5 N beim EBUL mit AlSi12 zum Schichtversagen 
durch Bildung von Rissen und Ausplatzungen kommen kann, zeigen EBUL-behandelte 
Schichten unter Verwendung von AlSi30 auch bei 10 N noch einen im Vergleich zum Aus-
gangszustand um die Hälfte geringeren Verschleißkoeffizienten. 
 
Als Ergänzung zu den experimentell ermittelten Ergebnissen konnte anhand einer thermody-
namischen Simulation nachgewiesen werden, dass die Phasenanteile in den EBUL-
Schichten mittels Simulation gut vorherzusagen sind. Die Ergebnisse der Scheil-Erstarrung 
stimmen für Gefügetyp A quantitativ sehr gut mit den experimentellen Ergebnissen der XRD-
Messung überein. Die Ursache für Abweichungen im Fall von Gefügetyp B und C liegt mög-
licherweise in der Vernachlässigung der vorhandenen Al-Mn-Ausscheidungen bzw. des im 
Gefüge gelösten Zn.  
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4.4 ÜBERGREIFENDE DISKUSSION DER UNTERSUCHUNGSERGEBNISSE 
Die mittels der beiden Flüssigphasen-Randschichtbehandlungsverfahren generierten 
Schichttiefen lagen im Bereich von 0,1 … 3,0 mm (EBU) bzw. 0,5 … 3,5 mm (EBUL). Da 
sich die Schmelzpunkte der beim EBUL verwendeten Zusatzstoffe Al 99, AlSi12 und Al-
Si30 (vgl. Kap. 3.1.2) zum Grundwerkstoff AZ91D nicht wesentlich unterscheiden, sind die 
zur Erzeugung einer bestimmten Schichttiefe erforderlichen Energieeinträge beim EBU und 
EBUL nahezu identisch (Abb. 88a).  
Al ist als Legierungselement in Mg-Legierungen bekannt für die Verbesserung der Gießei-
genschaften durch eine gesteigerte Fließfähigkeit der Schmelze. Diese geringe Schmelzvis-
kosität führt beim EBUL mit Al-basierten Zusatzstoffen allgemein zu niedrigeren Oberflä-
chendeformationen als beim EBU (Abb. 88b). Im Fall der prozessbedingt hohen Oxidgehalte 
in den mittels atmosphärischen Plasmaspritzens (APS) vordeponierten Zusatzstoffschichten 
kann die Schmelzviskosität jedoch nur begrenzt reduziert werden [175]. Aus diesem Grund 
können die sehr geringen Oberflächendeformationen (< 0,3 mm), die sich nach der EBUL-
Behandlung kaltgasgespritzter (KGS) Deponierschichten ergeben, bei APS Deponierschich-
ten nicht oder nur bei niedrigen EBUL-Tiefen (≤ 1,0 mm) erreicht werden (Abb. 88b).  
  
a) EBU- und EBUL-Tiefe (für APS mit AlSi12) in 
Abhängigkeit vom Energieeintrag (exempla-
risch für die Mehrspottechnik) 
b) Oberflächeneinwölbung in Abhängigkeit von 
der EBU(L)-Tiefe (exemplarisch für die 
Mehrspottechnik bei vx=5 mm/s) 
Abb. 88. Behandlungstiefen beim EBU und EBUL in Abhängigkeit vom Energieeintrag (a) sowie die 
daraus resultierenden Oberflächeneinwölbungen unter Berücksichtigung des Verfahrens der 
Zusatzstoffdeponierung (b) 
Generell ergeben sich sowohl beim EBU als auch beim EBUL die geringsten Oberflächende-
formationen unter Verwendung der Mehrspot- und der Feldtechnik. Im Fall des EBU wird der 
Einsatz der Mehrspottechnik jedoch aufgrund eines starken Schmelzaufwurfs, der sich ab 
einer Behandlungstiefe von ca. 1,5 mm in Schichtmitte bildet, limitiert. Dieser Effekt tritt beim 
EBUL aufgrund der geringeren Schmelzviskosität nicht auf. Unter Verwendung der Feldtech-
nik führt der sehr geringe Energieeintrag im Randbereich zu einem linsenförmigen Schicht-
querschnitt und kann beim EBUL zusätzlich ein sehr ungleichmäßiges Aufschmelzen der 
Spritzschicht am Schichtrand bewirken. 
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Die Gefügeausbildung ist beim EBU nahezu unabhängig von der verwendeten Strahlfüh-
rungstechnik, hängt aber wesentlich von der erzeugten EBU-Tiefe und damit von der Ab-
kühlgeschwindigkeit ab. Im Vergleich dazu traten beim EBUL in Abhängigkeit von der jewei-
ligen Strahlführungstechnik deutliche Unterschiede in der Schichtausbildung auf. Die Ver-
wendung von Linienscan und Feldtechnik bewirkt ein ungleichmäßiges Aufschmelzen der 
Spritzschicht sowie eine unzureichende Vermischung von Grundwerkstoff und Zusatzstoff. 
Im Gegensatz dazu sind die mittels Mehrspottechnik erzeugten EBUL-Schichten durch ein 
sehr homogen ausgebildetes Schichtgefüge gekennzeichnet.  
Wie beim Grundwerkstoff AZ91D (Abb. 89a) besteht das Schichtgefüge auch beim EBU 
(Abb. 89b-c) und EBUL (Abb. 89d-e) aus α-Mg-Mischkristall (Abb. 89, 1) und der Sekundär-
phase Mg17Al12 (β-Phase) (Abb. 89, 2). Unter Verwendung Si-haltiger Zusatzstoffe (AlSi12, 
AlSi30) wird beim EBUL zusätzlich die intermetallische Phase Mg2Si (Abb. 89, 3) gebildet.  
 
a) AZ91D b) EBU (DAS↓) c) EBU (DAS↑) d) EBUL (Typ A) e) EBUL (Typ C) 
Abb. 89. Gefügeausbildung beim Grundwerkstoff AZ91D (a) im Vergleich zum EBU (a-b) und EBUL 
(d-e) mit den Gefügebestandteilen α-Mg (1), Mg17Al12 (2) und Mg2Si (3) 
Der Anteil entstehender Sekundärphase ist abhängig vom Al-Gehalt und von der Erstar-
rungsgeschwindigkeit. Mit zunehmender Schichttiefe und abnehmender Abkühlgeschwindig-
keit nimmt beim EBU der Anteil an Mg17Al12 zu, ist jedoch aufgrund des im Grundwerkstoff 
vorhandenen Al-Gehaltes von ~ 9,0 Gew.% begrenzt und beträgt bei den generierten EBU-
Schichten im Mittel 4,8 Vol.% (Abb. 90a-II). Damit ist der Gehalt an Sekundärphase aufgrund 
der Schnellerstarrung in den meisten Fällen geringer als beim Grundwerkstoff (Abb. 90a-I). 
In einzelnen Fällen werden jedoch Mg17Al12-Gehalte bis max. ~10 Vol.% erzielt, was vermut-
lich auf das Ausdampfen von Mg und damit auf eine Al-Anreicherung in der Behandlungszo-
ne zurückzuführen ist. Die Erstarrung erfolgt dendritisch und die ermittelten Sekundärarmab-
stände (DAS) liegen im Bereich zwischen 2,7 … 8,6 µm. Bei geringen EBU-Tiefen und klei-
nen DAS bilden sich lange stengelförmige Dendriten aus (Abb. 89 b), während bei höheren 
EBU-Tiefen und gröberen DAS eher globular geformte Dendriten mit netzartiger Anordnung 
zu finden sind (Abb. 89 c). Die EBUL-behandelten Schichten werden hingegen je nach Al-
Gehalt in die drei Gefügetypen A (~15 Gew.% Al), B (~20 … 25 Gew.% Al) und C 
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(>25 Gew.% Al) unterteilt (Abb. 90 a). Der steigende Al-Gehalt resultiert aus der von Gefüge-
typ A nach Gefügetyp C abnehmenden EBUL-Tiefe, wodurch sich der jeweilige Zulegie-
rungsanteil erhöht. Gegenläufig zum EBU nimmt demzufolge der Anteil an Mg17Al12 mit ab-
nehmender Schichttiefe zu, da dieser nicht wie beim EBU von der Abkühlgeschwindigkeit, 
sondern vom Zulegierungsanteil abhängt. Aufgrund der unterschiedlichen Al- und Si-Gehalte 
in den Zusatzstoffen weisen die unter Verwendung von AlSi12 EB-umschmelzlegierten 
Schichten im Vergleich zu AlSi30 bei gleichem Zulegierungsanteil höhere Mg17Al12-Gehalte 
und niedrigere Mg2Si-Gehalte auf (Abb. 90a, III und IV). Für EBUL-Schichten mit niedrigen 
Zulegierungsanteilen (Typ A) bildet die β-Phase eine ähnliche netzartige Anordnung wie bei 
tiefen EBU-Schichten (Abb. 89 d). Im Fall hoher Zulegierungsanteile (Typ C) ist im Schicht-
gefüge nahezu kein freies α-Mg mehr vorhanden. Die Schichtmatrix besteht aus Mg17Al12 mit 
polyedrisch geformten Mg2Si-Partikeln (Abb. 89 e). 
 
Abb. 90. Anteile der intermetallischen Phasen Mg17Al12 und Mg2Si, die bei den Behandlungen EBU 
und EBUL maximal erzielt werden können im Vergleich zum Grundwerkstoff AZ91D sowie 
daraus resultierende Härtewerte (a) und deren Auswirkung auf das Verschleißverhalten (b) 
(im Fall des EBUL wurden die jeweiligen Werte mittels Mehrspottechnik erzielt) 
Die erzielten Härtewerte sind stark abhängig vom Anteil der intermetallischen Phasen 
Mg17Al12 bzw. Mg2Si, deren Martenshärte etwa das Doppelte bzw. Dreifache von der des α-
Mg-Mischkristalls beträgt. Geringe Anteile an Mg17Al12 bewirken beim EBU kaum eine Härte-
steigerung (Abb. 90a-II), wohingegen die Härtewerte rissfreier EBUL-Schichten bis auf das 
5-fache im Vergleich zum Grundwerkstoff AZ91D (Abb. 90a-I) verbessert werden können. 
Beim Vergleich der unter Verwendung von AlSi12 und AlSi30 erzielten Ergebnisse 
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(Abb. 90a, III und IV) wird deutlich, dass Mg2Si einen größeren Einfluss auf die beim EBUL 
resultierende Schichthärte hat als Mg17Al12.  
Sowohl das Korrosions- als auch das Verschleißverhalten werden wesentlich von der Se-
kundärphase Mg17Al12 bestimmt. Mit zunehmendem Anteil bildet sich diese kompakter aus, 
was einen  positiven Einfluss sowohl auf das Korrosions- als auch auf das Verschleißverhal-
ten hat. Während beim Korrosionsverhalten vor allem der gegenüber α-Mg edlere Charakter 
diese Phase bestimmend ist, spielt beim Verschleißverhalten die höhere Härte eine wesent-
liche Rolle. Bei geringen Sekundärphasenanteilen ist eine netzartige Anordnung dieser Pha-
se, die sowohl beim EBU als auch beim EBUL unter Verwendung hoher Energieeinträge 
(große Behandlungstiefen) erhalten wird (Abb. 89c-d), deutlich besser als lange stengelför-
mige Dendriten (Abb. 89b).  
 
Bei der Durchführung von Stift-Scheibe Trockenverschleißtests zeigt sich, dass eben durch 
diese netzartige Ausbildung der Sekundärphase das Ausbrechen kleiner Partikel, die an-
schließend stark abrasiv wirken, verhindert wird. Beim EBU ergibt sich damit zwar eine Ver-
ringerung des spezifischen Verschleißkoeffizienten mit zunehmendem DAS, jedoch keine 
Verbesserung des Verschleißverhaltens gegenüber dem Grundwerkstoff (Abb. 90b, I-II). Erst 
größere Sekundärphasenanteile und damit eine kompaktere Struktur der β-Phase, wie sie 
beim EBUL (Typ A) erreicht wird, bewirkt eine Reduzierung des spezifischen Verschleißkoef-
fizienten (Abb. 90b, III-IV). Im Fall geringer Lasten (1 N) wirkt sich ein zunehmender Anteil 
Mg17Al12 von Typ A nach Typ C generell positiv auf das Verschleißverhalten aus (Abb. 90b, 
III-IV). Jedoch kann es bei höheren Lasten (5 N) zu lokalen Temperaturerhöhungen kom-
men, die zu starker Adhäsion zwischen niedrigschmelzender Sekundärphase und Gegen-
körper führen. Die damit verbundene Delamination innerhalb der Verschleißspuren erhöht 
das Verschleißvolumen und damit den spezifischen Verschleißkoeffizienten beim EBUL mit 
AlSi12 (höhere Mg17Al12-Anteile) im Fall von Typ C stark (Abb. 90b-III). Der Phase Mg2Si 
kommt in diesem Zusammenhang eine positive Stützwirkung innerhalb der Matrix zu. Somit 
kann beim EBUL mit AlSi30 für Typ C auch bei höheren Lasten noch eine Verbesserung des 
spezifischen Verschleißkoeffizienten von ca. 50% gemessen werden (Abb. 90b-IV). 
 
Anhand potentiodynamischer Polarisationsmessungen in 0,001 M NaCl kann beim EBU eine 
Veredlung des Korrosionspotentials um 100 mV gemessen werden, beim EBUL im Fall von 
Gefügetyp A um bis zu 250 mV, im Fall von Typ C um bis zu 370 mV (Abb. 91). Die Ver-
schiebung des Korrosionspotentials kann jedoch beim EBU nur für gröbere DAS beobachte-
te werden und ist auf die Bildung einer Korrosionsbarriere durch die netzartige Anordnung 
der edleren β-Phase zurückzuführen. Beim EBUL ergibt sich die Verbesserung von Gefüge-
typ A nach C aus dem zunehmenden Anteil der edleren Sekundärphase und dem abneh-
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menden Anteil an α-Mg. Ein geringerer Mg2Si-Anteil ermöglicht beim EBUL unter Verwen-
dung von AlSi12 etwas positivere Werte des Korrosionspotentials als beim EBUL mit AlSi30. 
Einzelmessungen ergaben für Gefügetyp B sogar Verschiebungen um bis zu 500 mV. Es 
konnte im Rahmen dieser Arbeit jedoch nicht final aufgeklärt werden, worin die Ursache für 
diese deutliche Korrosionspotentialverschiebung im Fall mittlerer Al-Gehalte zu sehen ist. 
 
Abb. 91. Ergebnis der potentiodynamischen Polarisationsmessungen in 0,001 M NaCl-Lösung nach 
einer EBU-Behandlung (DAS = 6,5 µm) und nach einer EBUL-Behandlung (für die Gefüge-
typen A und C unter Verwendung der Zusatzstoffe AlSi12 und AlSi30) im Vergleich zum 
Grundwerkstoff AZ91D 
In Ergänzung zu den potentiodynamischen Polarisationsmessungen wurden die EBU-
Zustände zusätzlich anhand von Tauchversuchen in 3,5% NaCl untersucht. Die gegenüber 
dem Ausgangszustand erzielte deutliche Gefügefeinung bewirkt dabei die Ausbildung einer 
dichten Oxid-Hydroxid-Schicht an der Probenoberfläche. Nahezu unabhängig vom DAS zei-
gen alle EBU-behandelten Proben eine 20-fach geringere Mg-Auflösung als der Grundwerk-
stoff AZ91D.  
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5 ZUSAMMENFASSUNG UND AUSBLICK 
Die bisher in der Literatur beschriebenen Untersuchungen zur Flüssigphasen-
Randschichtbehandlung von Mg-Werkstoffen nutzten nahezu ausschließlich den Laserstrahl 
(LB) als Energiequelle und konzentrierten sich zumeist entweder auf die Verbesserung des 
Korrosions- oder des Verschleißverhaltens. Das Korrosionsverhalten ließ sich dabei beim 
LB-Auftragen von Al-Si-Zusatzstoffen deutlich verbessern, jedoch sind diese Schichten auf-
grund eines hohen Anteils an primärem Al nur geringfügig härter als das Mg-
Ausgangsmaterial. Deutliche Härtesteigerungen hingegen wurden vor allem mit Cu-haltigen 
Zusatzstoffen erreicht, die jedoch durch die Bildung stark kathodischer Phasen zu einer sig-
nifikanten Verschlechterung des Korrosionsverhaltens führen können. Beim LB-
Umschmelzlegieren bildet sich durch eine unzureichende Durchmischung von Grundwerk-
stoff und Zusatzstoff meist ein Konzentrationsgradient aus. In Folge der von der Oberfläche 
in Richtung Grundwerkstoff abnehmenden Konzentration an Legierungselementen kommt es 
zu gradierten Eigenschaften innerhalb der LB-umschmelzlegierten Schicht. Homogene sowie 
riss- und porenfreie Schichten konnten oft nur in einem sehr engen Prozessparameterfenster 
(z.B. eine Schichtdicke) erzielt werden. 
Im Rahmen dieser Arbeit konnte gezeigt werden, dass der Elektronenstrahl (EB) prädesti-
niert ist sowohl zum Umschmelzen (EBU) als auch zum Umschmelzlegieren (EBUL) von Mg-
Werkstoffen. Es konnten Schichten erzeugt werden, die gegenüber dem Grundwerkstoff so-
wohl eine deutliche Verbesserung des Korrosions- als auch des Verschleißverhaltens sowie 
der Schichthärte aufweisen. Durch die vielfältigen Möglichkeiten der hochfrequenten Strahl-
ablenkung ist es unter Verwendung von drei ausgewählten Strahlführungstechniken gelun-
gen, über ein breites Parameter- als auch Schichttiefenspektrum riss- und porenfreie EBU- 
sowie EBUL-Schichten mit einer sehr guten schmelzmetallurgischen Anbindung an das Sub-
strat sowie ausgezeichneter Reproduzierbarkeit zu erzeugen.  
Der Oxidgehalt in der Zusatzstoffdeponierschicht hat einen entscheidenden Einfluss auf die 
Schichtausbildung nach dem EBUL. Bei der Zusatzstoffdeponierung durch atmosphärisches 
Plasmaspritzen (APS) bilden sich prozessbedingt hochschmelzende Al-Oxide, die das 
gleichmäßige Aufschmelzen der Spritzschicht während der EBUL-Behandlung erschweren. 
Im Gegensatz dazu sind kaltgasgespritzte (KGS) Zusatzstoffdeponierschichten nahezu frei 
von Oxiden. Die Verwendung von KGS als Deponierverfahren führt im Vergleich zu APS 
nach dem EBUL zu einer hervorragenden Oberflächenqualität und einem sehr homogen 
ausgebildeten Schichtgefüge ohne Risse und Poren. Die geringen Oberflächendeformatio-
nen von < 0,3 mm erfordern kaum Nachbearbeitung.   
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Bereits beim EBU wurde das  Korrosionsverhalten gegenüber dem Grundwerkstoff um das 
20-fache verbessert, wie anhand von Tauchversuchen in 3,5%-iger NaCl-Lösung über 72 h 
zweifelsfrei nachgewiesen werden konnte. Ebenso ergaben potentiodynamische Polarisati-
onstests in 0,001 M NaCl-Lösung, dass sich das Korrosionspotential im Vergleich zum Aus-
gangszustand um 100 mV in positive Richtung verschiebt, die Korrosionsstromdichte auf 1/5 
reduziert sowie der Polarisationswiderstand auf das 3,5-fache angehoben wird. Die Werte 
liegen deutlich über den aus der Literatur bekannten Größenordnungen. Der Grund für das 
verbesserte Korrosionsverhalten nach dem EBU liegt im Vergleich zum Grundwerkstoff 
AZ91D in der fein netzartig ausgebildeten Sekundärphase, die die Bildung eines sehr dichten 
Oberflächenfilms ermöglicht und als Korrosionsbarriere wirkt. 
Beim EBUL mit Al-Si-Zusatzstoffen wird eine Härtesteigerung durch die Bildung der interme-
tallischen Phasen Mg17Al12 sowie Mg2Si erreicht. Mg2Si leistet aufgrund seiner hohen Härte 
einen größeren Beitrag zur Steigerung der Schichthärte als Mg17Al12. Hohe Mg2Si-Gehalte in 
der EBUL-Schicht erfordern jedoch einen hohen Si-Anteil im Zusatzstoff, der dessen 
Schmelzpunkt erhöht und somit das schmelzmetallurgische Verhalten verschlechtert. Unter 
Verwendung des Zusatzstoffes AlSi30 konnten rissfreie EBUL-Schichten erzeugt werden, 
deren Schichtmatrix nahezu ausschließlich aus der intermetallischen Phase Mg17Al12 und 
gleichmäßig innerhalb dieser Matrix verteilten Mg2Si-Ausscheidungen besteht. Damit wurden 
die Möglichkeiten der Härtesteigerung beim Randschichtlegieren mit Al-Si-Zusatzstoffen 
vollständig ausgeschöpft. Es ist davon auszugehen, dass die polyedrische Morphologie von 
Mg2Si gegenüber der von der LB-Randschichtbehandlung bekannten „Chinesen-Schrift“ zu 
besseren mechanischen Schichteigenschaften führt, wie z.B. einer geringeren Neigung zu 
Rissbildung. Die maximale Steigerung der mittleren Schichthärte lag bei über 300 HV0,1, 
was dem ca. 4,5-fachen des Ausgangszustandes entspricht. Ähnliche Werte konnten bisher 
nur unter Verwendung von korrosionsbegünstigenden, Cu-haltigen Zusatzstoffen erreicht 
werden. Die erhöhte Härte ist kongruent mit einer Verbesserung des Verschleißverhaltens. 
Bei Trockenverschleißtests wurde der spezifische Verschleißkoeffizient im Bereich von 
1 … 10 N um 50% reduziert. 
Der erhöhte Anteil an Sekundärphase an der Oberfläche verbessert gleichzeitig auch das 
Korrosionsverhalten. Ursache dafür ist zum einen der per se edlere Charakter dieser Phase 
gegenüber dem α-Mg und zum anderen die aufgrund des reduzierten Anteils an α-Mg ab-
nehmende mikrogalvanische Korrosion. Potentiodynamische Polarisationsmessungen in 
0,001 M NaCl zeigten eine Verschiebung des Korrosionspotentials gegenüber dem Aus-
gangszustand um bis zu 500 mV in positive Richtung. Im besten Fall konnte der Polarisati-
onswiderstand im Vergleich zum unbehandelten Zustand auf das über 3-fache angehoben 
werden. Positivere Werte (+ 700 mV) wurden nur für das LB-Auftragen von AlSi20 beschrie-
ben, was jedoch zu keiner signifikanten Härtesteigerung führt. 
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Es ist besonders hervorzuheben, dass auf der Basis der durchgeführten EB-Flüssigphasen-
Randschichtbehandlung sowohl das Korrosionsverhalten als auch das Verschleißverhalten 
und die Härte der generierten Schichten gegenüber dem Ausgangszustand deutlich verbes-
sert werden. Die erzielten Verbesserungen sind auf hohe Anteile der intermetallischen Pha-
sen Mg17Al12 und Mg2Si zurückzuführen. In diesem Zusammenhang trägt vor allem die Se-
kundärphase Mg17Al12 zu einem verbesserten Korrosionsverhalten bei, wohingegen Ver-
schleißverhalten und Härte durch hohe Anteile an Mg17Al12 in Kombination mit hohen Mg2Si-
Gehalten positiv beeinflusst werden. Die besten Korrosionsergebnisse wurden für Schichten 
erzielt, deren Matrix nahezu ausschließlich aus Mg17Al12 bestand. Mit steigendem Mg2Si-
Gehalt innerhalb dieser Schichtmatrix verbessern sich zwar Verschleißverhalten und Härte, 
die Verbesserung des Korrosionsverhaltens wird jedoch sukzessive reduziert. Al-Si-basierte 
Zusatzstoffe liefern aufgrund ihrer guten elektrochemischen Verträglichkeit zu Mg und der 
Bildung harter intermetallischer Phasen mit Mg optimale Voraussetzungen zu dieser kombi-
nierten Eigenschaftsverbesserung. Mit dem Einsatz effizienter EB-Technologien kann dieses 
Potential komplett nutzbar gemacht werden. Die Möglichkeit der hochfrequenten Strahl-
ablenkung sowie der damit verbundenen, optimalen Anpassung des T-t-Regimes an die je-
weiligen Werkstoffbedürfnisse ermöglicht eine sehr homogene Vermischung von Grund-
werkstoff und Zusatzstoff. Von der LB-Flüssigphasen-Randschichtbehandlung bekannte 
Konzentrationsunterschiede, die folglich zu Eigenschaftsgradienten innerhalb der Behand-
lungszone führen, werden minimiert. Durch die Prozessführung im Vakuum wird gleichzeitig 
die Bildung unerwünschter Oxide verhindert, ohne dass der Einsatz von Schutzgas erforder-
lich ist.  
 
In Hinblick auf künftige Untersuchungen sind wissenschaftliche Ansatzpunkte vor allem in 
der weiteren Erforschung des Zusammenhangs zwischen Prozessparametern, Kornorientie-
rung und einer eventuell daraus resultierenden Eigenschaftsanisotropie zu sehen. Auch im 
Messen und Analysieren vorhandener Makro- und Mikroeigenspannungen sowie deren 
Auswirkung auf das Korrosions- und Verschleißverhalten ist weiteres Forschungspotential zu 
sehen. In diesem Zusammenhang könnte auch die Ursache der beobachteten, stark positi-
ven Korrosionspotentialverschiebungen zu finden sein, die an einzelnen EBUL-Schichten mit 
mittleren Legierungsgehalten (Typ B) gemessen wurden.  
Erste Ergebnisse zur thermodynamischen Erstarrungssimulation zeigten gute Übereinstim-
mungen mit den mittels XRD gemessenen Phasenanteilen. Hier ist ein Ansatzpunkt für wei-
tere Untersuchungen vor allem in der Validierung der Ergebnisse (auch unter Einbeziehung 
der Zn-Gehalte) auf der Basis weiterer Messungen zu sehen, um die Übertragbarkeit auf die 
beim EBUL entstehenden Gefüge zu evaluieren.  
Neben diesen thematisch anknüpfenden Forschungsschwerpunkten besteht eine weitere 
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Herausforderung in der Applikation der entwickelten Technologie auf potenzielle Bauteilge-
ometrien, insbesondere auf gekrümmte Oberflächen. Der Fokus liegt dabei vor allem auf der 
Behandlung größerer Oberflächenbereiche durch Generieren mehrerer nebeneinander lie-
gender, rissfreier EB-Bahnen bei einem im Vergleich zur Flachprobe deutlich veränderten 
Wärmehaushalt. Unter dem Aspekt der Wirtschaftlichkeit kann auch auf andere Möglichkei-
ten der Zusatzstoffzufuhr (z.B. in-situ mittels Draht oder Pulver) zurückgegriffen werden. Mit 
Hinblick auf Mg-Bauteile besteht das Anwendungspotential für die entwickelte Technologie 
zur EB-Flüssigphasen-Randschichtbehandlung in den Bereichen, in denen es lokal zur Kon-
taktkorrosion (EBU) oder zur Kontaktkorrosion in Kombination mit einer Verschleißbeanspru-
chung (EBUL) kommen kann. Im Mittelpunkt stehen in diesem Zusammenhang insbesonde-
re Kontaktflächen zu anderen Bauteilen sowie Verschraubungspunkte.  
Die im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Untersuchungen nutzten die häufig eingesetzte 
Mg-Gusslegierung AZ91D. Jedoch sind die erzielten Ergebnisse unter bestimmten Voraus-
setzungen ebenso auf andere Mg-Legierungen übertragbar. Hinsichtlich des EBU erfordert 
die Legierungszusammensetzung, dass sich ähnlich hohe Anteile einer im Vergleich zu α-Mg 
edleren Sekundärphase ausbilden und diese durch gezielt gewählte Behandlungsparameter 
netzartig entlang der Korngrenzen ausgeschieden wird. Die Ergebnisse zum EBUL hingegen 
sind weitreichend auf andere Mg-Legierungen anwendbar. Unter der Voraussetzung, dass 
vergleichbare Zusatzstoffe sowie Deponierverfahren gewählt werden, spielt der Grundwerk-
stoff eine eher untergeordnete Rolle. Eine effiziente Umsetzung bzw. Übertragung der ge-
wonnen Erkenntnisse zur EB-Flüssigphasen-Randschichtbehandlung auf andere Mg-
Legierungen bzw. auf Bauteile mit lokal erhöhten Anforderungen ermöglicht damit die Erwei-
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